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Kurzzusammenfassung 
 
Die Finite Elemente Analyse (FEA) hat sich in den letzten Jahren als Werkzeug für die Bau-
teilauslegung fest etabliert. Die Berechnung des Langzeitverhaltens von Kunststoffbauteilen 
stellt hierbei immer noch eine große Herausforderung dar. Gängige FEA-Programme verfü-
gen zwar über eine Vielzahl von unterschiedlichen Materialmodellen, die jedoch nur bedingt 
in der Lage sind, die stark nichtlineare Zeit-, Temperatur- und Lastabhängigkeit des mechani-
schen Werkstoffverhaltens der Kunststoffe in guter Näherung darzustellen. Darüber hinaus 
stehen für die Berechnung oftmals nur wenige Werkstoffdaten zur Verfügung.  
 
Diese Arbeit stellt eine Methode vor, mit der das mechanische Werkstoffverhalten von 
Kunststoffen über einen weiten Last-, Temperatur- und Zeitbereich abgebildet werden kann. 
Die Methode beinhaltet eine Erweiterung eines linear viskoelastischen Materialmodells sowie 
die Auswertung und Aufbereitung der Messdaten zu dessen Kalibrierung. Basierend auf um-
fangreichen Untersuchungen werden werkstoffgerechte Annahmen getroffen, die es ermögli-
chen, das Materialmodell bereits anhand von uniaxialen Zugkriechdaten ausreichend zu kalib-
rieren. Da diese Daten meist in Werkstoffdatenbanken hinterlegt sind, kann somit auf Basis 
dieser vorliegenden Daten, die gegebenenfalls durch Kurzzeitzugkriechdaten ergänzt werden 
müssen, eine verbesserte Berechnung des temperatur- und lastabhängigen Langzeitverhaltens 
von Kunststoffkomponenten erzielt werden.  
 
  
 
Abstract 
 
In the past years the Finite Element Analysis (FEA) has established as a tool for the dimen-
sioning of plastics parts. The simulation of the mechanical longterm behaviour with this tool 
is still a challenging task. Common FEA tools indeed offer a number of material models, but 
these models can not sufficiently represent the time, load and temperature dependency of the 
mechanical longterm behaviour of plastics. Furthermore, there are just few material data 
available in material databases to calibrate the material models. 
 
This thesis presents a method to simulate the mechanical longterm behaviour of polymers 
over a wide range of time, temperature and load. The method includes a modification of a 
linear viscoelastic model and a procedure for the model calibration. On the basis of extensive 
experiments assumptions are made, which enable a calibration of the model on the basis of 
uniaxial tensional creep data, which are most of the time available in material data bases. 
Therefore an improvement of the simulation of plastics components can be achieved on the 
basis of available material data which, if necessary, are complemented by some shortterm 
creep data. 
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 1 Einleitung und Motivation 
Das Langzeitverhalten von Kunststoffen stellt bei der Produktenwicklung von technischen 
Bauteilen eine große Herausforderung dar. Es werden geeignete Werkzeuge benötigt, die das 
spätere mechanische Verhalten des Bauteils voraussagen, damit die langfristige Funktion des 
Bauteils sichergestellt werden kann. In den letzten Jahren hat sich die FEM als Werkzeug für 
die Bauteilauslegung fest etabliert. Für die Anwendung der FEM ist es notwendig, den Zu-
sammenhang zwischen Spannung und Deformation zu kennen. Bei metallischen Werkstoffen, 
die sich bei moderaten Belastungen linear elastisch verhalten, kann hierzu meist der Elastizi-
tätsmodul und ein linear elastischer Ansatzes verwendet werden. Bei Kunststoffen ist ein sol-
cher einfacher Zusammenhang zwischen Spannung und Deformation in der Regel nicht gege-
ben, da diese sich bereits bei Raumtemperatur und niedrigen Belastungen nichtlinear viskoe-
lastisch verhalten. Dieses nichtlinear viskoelastische Verhalten äußert sich in einer Abhängig-
keit des mechanischen Werkstoffverhaltens von der Belastungshöhe, der Belastungsge-
schwindigkeit, der Belastungsdauer und der Temperatur und verursacht u.a. Phänomene wie 
Kriechen und Relaxation. Relaxation beschreibt die Abnahme der ursprünglich benötigten 
Kraft beim Aufbringen einer konstanten Dehnung. Kriechen beschreibt die Zunahme der 
Dehnung bei einer konstanten aufgebrachten Last. Zudem wird das mechanische Werkstoff-
verhalten der Kunststoffe durch Alterungseinflüsse während der Einsatzzeit maßgeblich be-
einflusst.  
 
Das besondere mechanische Werkstoffverhalten der Kunststoffe führt dazu, dass die Ausle-
gung von Bauteilen in Hinblick auf das Langzeitverhalten eine sehr große Herausforderung 
darstellt. In gängigen FEA-Programmen stehen zwar linear viskoelastische Materialmodelle 
zur Verfügung, die oft sehr einfach anhand von Zugkriechdaten kalibriert werden können, 
jedoch kann das reale Werkstoffverhalten der Kunststoffe hiermit nur bedingt abgebildet wer-
den. Dies kann anhand von Abbildung 1.1 verdeutlicht werden, welche für ein Polycarbonat 
Kriechkurven bei verschiedenen Spannungen und Temperaturen darstellt. Mit einem linear 
viskoelastischen Materialmodell kann lediglich eine dieser Kurven abgebildet werden. Der 
abbildbare Last- und Temperaturbereich ist daher sehr stark eingeschränkt. Dies führt dazu, 
dass viele Kunststoffbauteile in der betrieblichen Praxis unter der Anwendung von Sicher-
heitsfaktoren oft überdimensioniert oder schlimmstenfalls nicht ausreichend dimensioniert 
werden, wobei letzteres besonders kritisch ist und zu vorzeitigen Ausfällen führt.  
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Abbildung 1.1: Zeit-, Last- und Temperaturabhängigkeit des mechanischen Langzeitverhaltens eines  
Polycarbonats [1] 
In der Literatur existiert hingegen eine Vielzahl von Ansätzen, die das nichtlinear viskoelasti-
sche Werkstoffverhalten beschreiben. Auf einige dieser Materialmodelle wird in Kapitel 4 
noch näher eingegangen. Diese Materialmodelle erlauben zwar die Erfassung breiter Last-, 
Zeit- und Temperaturbereiche, stellen jedoch enorme Anforderungen hinsichtlich der Parame-
terbestimmung. Eine Kalibrierung anhand von uniaxialen Kriechdaten, die meist in Werk-
stoffdatenbanken vorliegen, ist nicht mehr möglich. Häufig sind hierfür mehrere Versuche bei 
unterschiedlichen Lasten und Versuchsdauern nötig, die dem abzubildenden Zeitbereich von 
mehreren 1.000 Stunden entsprechen. Zudem werden teilweise Kriechversuche unter mehr-
axialer Belastung sowie Kriechversuche mit zugehörigem Rückstellverhalten benötigt. Vor 
dem Hintergrund, dass die Versuche bis zu 10.000 Stunden dauern, ist eine entwicklungsbe-
gleitende Kennwertermittlung kaum realisierbar. 
 
Zusammenfassend bleibt festzuhalten, dass ein geeignetes Materialmodell zur Beschreibung 
des Langzeitdeformationsverhaltens von Kunststoffen folgende Anforderungen erfüllen muss: 
• Beschreibung der Lastabhängigkeit des Langzeitdeformationsverhaltens 
• Beschreibung der Temperaturabhängigkeit des Langzeitdeformationsverhaltens 
• Berücksichtigung von Alterungseffekten 
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• Beschreibung von mehrachsigen Spannungszuständen 
• Kalibrierung anhand von vorliegenden Daten bzw. Minimierung des zusätzlichen Ver-
suchsaufwandes zur Modellkalibrierung 
• Anwendbarkeit in einem Standard FEM-Programm  
 
Diese Anforderungen greift die vorliegende Arbeit auf. Es ist das Ziel, ein Materialmodell 
und eine Auswertemethodik zu entwickeln, mit denen das mechanische Langzeitdeformati-
onsverhalten von thermoplastischen Kunststoffen über einen weiten Zeit-, Last- und Tempe-
raturbereich beschrieben werden kann. Der experimentelle Aufwand zur Bestimmung der 
Modellparameter ist dabei so gering wie möglich zu halten. Die Modellparameter sind alleine 
auf der Basis von einachsigen Zugkriechversuchen zu bestimmen, die gegebenenfalls durch 
Kurzzeitversuche ergänzt werden. Auf diese Weise wird es ermöglicht, auf der Basis von vor-
liegenden Werkstoffdaten die Simulation des mechanischen Langzeitverhaltens in guter Nä-
herung zum realen Werkstoffverhalten durchzuführen. Zunächst werden hierfür nur die Ein-
flussfaktoren mechanische Belastung, Temperatur und physikalische Alterung berücksichtigt 
(s. Abbildung 1.2). Andere Einflussfaktoren wie Medien und UV-Strahlung sind stark abhän-
gig von der jeweiligen Anwendung [2] und werden im Rahmen der Arbeit nicht berücksich-
tigt. 
 
Abbildung 1.2: Einflussfaktoren auf das mechanische Langzeitdeformationsverhalten von Kunststoffen 
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Nach einer kurzen Beschreibung des mechanischen Langzeitdeformationsverhalten und der 
physikalischen Alterung von Kunststoffen im ersten Teil der Arbeit, folgt zunächst ein Über-
blick über den aktuellen Stand der Technik und Wissenschaft im Bereich der Berechnung des 
Langzeitverhaltens von Kunststoffen. Es werden außerdem einige Ansätze vorgestellt, die es 
ermöglichen, den Versuchsaufwand zur Bestimmung des Langzeitdeformationsverhalten zu 
reduzieren. Im Hauptteil der Arbeit wird dann ein Ansatz entwickelt, der eine Beschreibung 
des Langzeitdeformationsverhaltens ermöglicht. Es werden zunächst einige Versuche zum 
mechanischen Langzeitdeformationsverhalten durchgeführt. Auf der Basis dieser Versuche 
werden werkstoffgerechte Annahmen für eine vereinfachte Bestimmung der Modellparameter 
getroffen und ein geeigneter Parameter zur Beschreibung der Lastabhängigkeit definiert. Im 
Anschluss wird der Ansatz erweitert, um so auch die Temperaturabhängigkeit des Langzeitde-
formationsverhalten abbilden zu können. Nach einer ausführlichen Validierung des Ansatzes, 
wird im darauffolgenden Kapitel das Alterungsverhalten von thermoplastischen Kunststoffen 
untersucht. Hierbei wird vor allem die Last- und Temperaturabhängigkeit der physikalischen 
Alterung betrachtet. Anschließend wird eine Methode vorgestellt, die es erlaubt, Langzeit-
kriechdaten aus Kurzzeitversuchen zu generieren.  
  
 2 Langzeitverhalten von Kunststoffen 
Das mechanische Langzeitverhalten von Kunststoffen wird im üblichen Anwendungsbereich 
durch das viskoelastische Werkstoffverhalten und durch Alterungseffekte bestimmt, die wäh-
rend des Gebrauchs auftreten. Diese Phänomene werden in den folgenden Kapiteln näher er-
läutert. 
2.1 Viskoelastisches Werkstoffverhalten 
Die folgende Beschreibung des viskoelastischen Materialverhaltens basiert auf den Ausfüh-
rungen in [3]. Im Gegensatz zu Metallen verhalten sich Kunststoffe bei moderaten Belastun-
gen nicht rein elastisch, sondern weisen ein mechanisches Verhalten auf, das als eine Misch-
form aus elastischem und viskosem Verhalten verstanden werden kann. Dieses so genannte 
viskoelastische Werkstoffverhalten äußert sich bei langzeitiger Belastung in Effekten wie 
Kriechen und Relaxation. Unter Kriechen wird die zeitabhängige Deformation nach dem 
Aufbringen einer konstanten Last verstanden. Relaxation beschreibt den zeitabhängigen 
Rückgang der Reaktionskraft nach dem Aufbringen einer zeitlich konstanten Deformation (s. 
Abbildung 2.1). Dieses Werkstoffverhalten weist zudem eine sehr stark nichtlineare Abhän-
gigkeit von der Temperatur sowie von der Belastungsart und -höhe auf. 
 
Abbildung 2.1: Kriechen/Retardation und Relaxation 
Als Kenngröße zur Beschreibung dieses zeit-, last- und temperaturabhängigen Langzeitver-
haltens wird meist der Kriechmodul oder der Relaxationsmodul verwendet. Einige Autoren 
verwenden statt der Modulwerte die Nachgiebigkeiten, die als Kehrwert der Modulwerte de-
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finiert sind. Diese Kenngrößen werden in Kriechversuchen nach DIN EN ISO 899-1 [4] oder 
Relaxationsversuchen nach DIN 53441 [5] bestimmt. Aufgrund des geringeren Versuchsauf-
wandes wird allerdings meist der Kriechversuch dem Relaxationsversuch vorgezogen.  
 
Der Kriechmodul errechnet sich als Quotient aus der konstanten aufgebrachten Spannung σ 
und der temperaturabhängigen, sich zeitlich ändernden Dehnung ε(t,T): 
 
)T,t()T,t(EC ε
σ
=
 2.1 
Die Kriechnachgiebigkeit ergibt sich als Kehrwert des Kriechmoduls zu: 
 
σ
ε
==
)T,t(
)T,t(E
1)T,t(J
R
C  2.2 
Analog dazu berechnet sich der Relaxationsmodul als Quotient aus konstanter Dehnung ε und 
der temperaturabhängigen, sich zeitlich ändernden Spannung σ(t): 
 
ε
σ
=
)T,t()T,t(ER  2.3 
Für die Nachgiebigkeit folgt entsprechend: 
 
)T,t()T,t(E
1)T,t(J
R
R
σ
ε
==
 2.4 
Die Kriechdaten werden entweder als Kriechmoduldiagramm (Abbildung 2.2d) oder als 
isochrone Spannungs-Dehnungskurven dargestellt (Abbildung 2.2b). Hierbei werden die 
Dehnungen zu gleichen Zeiten von verschieden hoch belasteten Probekörpern abgelesen. Die 
isochronen Wertepaare von Spannung und Dehnung werden in ein Spannungs-Dehnungs-
Diagramm eingetragen und durch Interpolation in einem Kurvenzug miteinander verbunden. 
Die so konstruierte „Isochrone“ verbindet also Spannungs-Dehnungs-Punkte bei gleicher Zeit 
für verschiedene Kriechspannungen. 
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Abbildung 2.2: Erzeugung von Kriechmodulkurven und Isochronen Spannungs-Dehnungskurven aus Kriech- 
oder Relaxationsdaten 
An den Isochronen lässt sich anschaulich die Grenze der linearen Viskoelastizität aufzeigen. 
So lange lineare Viskoelastizität vorliegt, also keine Lastabhängigkeit auftritt, hat die Iso-
chrone die Form einer Geraden. In Abbildung 2.3 ist diese Grenze durch eine gestrichelte 
Linie dargestellt. Wie an diesem Beispiel zu erkennen ist, ist die Annahme der linearen Vis-
koelastizität bei Kunststoffen nur für einen geringen Lastbereich zulässig. 
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Abbildung 2.3: Isochrones Spannungs-Dehnungs-Diagramm, Polycarbonat [1] 
2.2 Theorie des freien Volumens 
Anhand der Theorie des freien Volumens kann veranschaulicht werden, welche molekularen 
Mechanismen für das in 2.1 beschriebene viskoelastische Werkstoffverhalten verantwortlich 
sind. Der Einfluss des freien Volumens auf das mechanische Verhalten von Kunststoffen wird 
in einer Vielzahl von Publikationen beschrieben (z.B. [6-12]). Des Weiteren wird die Freie-
Volumen-Theorie auch dazu verwendet, die physikalische Alterung, die Viskosität und den 
Glasübergang zu beschreiben (z.B. [13-16]). Im Folgenden wird eine Beschreibung der Theo-
rie des freien Volumens auf der Basis von [17] und [18] vorgenommen.  
 
Die Theorie des freien Volumens unterteilt das Gesamtvolumen von Kunststoffen in das Vo-
lumen, das von Molekülen besetzt ist, dem so genannten „besetzten Volumen“ und dem Vo-
lumen, das nicht von Molekülen besetzt ist, dem so genannten „freien Volumen“. Das freie 
Volumen sind Leerstellen in der molekularen Packung. Diese Fehlstellen entstehen, weil die 
dichtestmögliche Packung der Ketten von Kettenenden, Verschlaufungen und seitlichen Ver-
setzungen verhindert wird [19]. Die molekulare Beweglichkeit, d.h. Möglichkeit zur Umlage-
rung einzelner Molekülsegmente, hängt maßgeblich vom Anteil des freien Volumens ab. Da-
mit diese Platzwechselvorgänge von Molekülen und Molekülsegmenten passieren können, 
muss zum einen genügend thermische Energie und zum anderen ausreichend freies Volumen 
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vorhanden sein. Oberhalb der Glasübergangstemperatur ist sowohl genügend thermische 
Energie, als auch genügend freies Volumen vorhanden. Die Polymermoleküle können bei 
Änderung einer thermodynamischen Zustandsgröße schnell wieder ihren thermodynamischen 
Gleichgewichtszustand einnehmen. Bei sinkender Temperatur sinkt auch der freie Volumen-
anteil. Bedingt durch die Abnahme des freien Volumens, nehmen auch die Beweglichkeit der 
Moleküle und die Geschwindigkeit ab, mit der sich das freie Volumen ändern kann. Die 
Glasübergangstemperatur stellt hierbei einen kritischen Grenzwert dar, bei dem die Mikro-
brownsche Bewegung, also die freie Beweglichkeit der Atome um Einfachbindungen in der 
Hauptkette, zum Erliegen kommt. Beim Unterschreiten der Glasübergangstemperatur wird 
das freie Volumen im Werkstoff gewissermaßen eingefroren. Der Werkstoff befindet sich 
dann in einem thermodynamischen Ungleichgewicht, da mehr freies Volumen vorhanden ist, 
als es dem thermodynamischen Gleichgewichtszustand entspricht. Im Glaszustand, also un-
terhalb der Glasübergangstemperatur, sind allerdings noch Bewegungen von Seitengruppen 
und kurzen Molekülsegmenten möglich. Diese molekularen Bewegungen sorgen dafür, dass 
der Kunststoff auch im Glaszustand immer noch eine gewisse Duktilität aufweist und nicht 
vollkommen versprödet. 
 
Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der Abhängigkeit von Volumen und Temperatur bei amorphen 
Kunststoffen 
Das Verhältnis zwischen freiem Volumen Vf und Gesamtvolumen V wird als freier Volumen-
anteil f bezeichnet [20]: 
 
V
Vf f=
 
2.5 
V
TTg
besetztes Volumen
Technischer 
Einsatz amorphe 
Thermoplaste
Technischer 
Einsatz teilkristalline
Thermoplaste
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Der Anteil des freien Volumens kann unter anderem durch eine mechanische Belastung ver-
ändert werden [11, 21]. Mit der zeitabhängigen Querkontraktionszahl (t) und dem Zug-
kriechmodul E(t) bzw. der Zugdehnung ε(t) kann dieser Anteil berechnet werden zu:  
 ))t(21()t(E))t(21)(t(f ν−
σ
=ν−ε=∆
 2.6 
Wie in Abbildung 2.4 zu erkennen ist, ändert sich der freie Volumenanteil auch durch eine 
Temperaturänderung [22]: 
 )TT(f reffv −α=∆  2.7 
Hierbei ist αfv der Temperaturausdehnungskoeffizient des freien Volumens und Tref die Refe-
renztemperatur. Wie in Abbildung 2.4 schematisch dargestellt, ist dieser oberhalb der Glas-
übergangstemperatur Tg wesentlich größer als unterhalb und kann in den jeweiligen Berei-
chen als annähernd linear angenommen werden [23].  
 
Anhand von Gleichung 2.6 und 2.7 lässt sich die in Abschnitt 2.1 beschriebene Last- und 
Temperaturabhängigkeit des viskoelastischen Werkstoffverhaltens veranschaulichen. Abhän-
gig von Temperatur und Last findet eine Änderung des freien Volumens statt, wodurch wie-
derum die molekulare Beweglichkeit beeinflusst wird. Diese Änderung der molekularen Be-
weglichkeit äußert sich makroskopisch in einem veränderten Kriech- und Relaxationsverhal-
ten des Werkstoffs.  
 
2.3 Physikalische Alterung 
Wie im vorherigen Abschnitt beschrieben, befindet sich der Werkstoff nach dem Abkühlen 
auf eine Temperatur unterhalb des Glasübergangs in einem thermodynamischen Nichtgleich-
gewichtszustand. Durch Platzwechselvorgänge versucht der Werkstoff einen Gleichgewichts-
zustand zu erreichen, wobei der Anteil des freien Volumens weiter abnimmt (Abbildung 2.5). 
Diese Volumenrelaxation wird auch physikalische Alterung genannt. Das Phänomen der phy-
sikalischen Alterung wird vor allem von Struik detailliert untersucht, die folgenden Ausfüh-
rungen basieren auf den in [14] beschriebenen Untersuchungen. Die Alterungseffekte, die im 
Rahmen dieser Arbeit untersucht werden, beschränken sich auf diese physikalische Alterung. 
Wenn im Folgenden also von Alterungseffekten gesprochen wird, ist die physikalische Alte-
rung in Form von Volumenrelaxation gemeint. 
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Die physikalische Alterung findet bei amorphen Kunststoffen zwischen der Glasübergangs-
temperatur und der ersten Sekundärübergangstemperatur Tβ statt. Diese sekundäre Übergangs-
temperatur wird in [23] als Temperatur beschrieben, bei der auch die Bewegungen der Seiten-
ketten und kurzen Molekülsegmente zum erliegen kommen. Dieser Bereich fällt bei den meis-
ten Kunststoffen in den Temperaturbereich, der von technischem Interesse ist. Bei Polycarbo-
nat ist dies beispielsweise zwischen -100°C und 145°C der Fall. Kommt es zu einer erneuten 
Überschreitung von Tg, kann der Kunststoff ein thermodynamisches Gleichgewicht erreichen 
und die schon vorher abgelaufenen Alterungsvorgänge werden zurückgesetzt. 
 
Abbildung 2.5: Alterung von Kunststoffen (nach [14]) 
Im Gegensatz zur physikalischen Alterung bei amorphen Kunststoffen, läuft der Alterungs-
vorgang bei teilkristallinen Polymeren aufgrund mehrerer Glasübergangstemperaturen unter-
schiedlich ab. Nach [24-27] bilden die teilkristallinen Werkstoffe neben einer kristallinen 
Phase zwei amorphe Phasen aus. Dabei wird von einem amorphen Bereich mit geringer Be-
weglichkeit der Moleküle in unmittelbarer Nähe der Kristallstruktur sowie einem amorphen 
Bereich mit höherer Beweglichkeit ausgegangen. Aufgrund dieser Mehrphasenzusammenset-
zung kommt es zu unterschiedlichen Alterungsvorgängen. In [24-27] werden vier Tempera-
turbereiche unterschieden, in denen die physikalische Alterung unterschiedlich abläuft. 
 
1. T< TgL: Im Bereich unterhalb der unteren Glasübergangstemperatur TgL (gleichzuset-
zen mit der Glasübergangstemperatur Tg) befinden sich die beiden amorphen Phasen 
im Glaszustand. Der Werkstoff verhält sich daher ähnlich wie ein rein amorphes Po-
lymer, da beide amorphen Phasen ähnliche Relaxationszeiten und Alterungsraten auf-
weisen.  
 
Vf
TTg
Gleichgewichtslinie
Tβ
Alterungsbereichwahrer
Glaszustand
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2. T~TgL : In der Nähe der unteren Glasübergangstemperatur tritt der amorphe Bereich 
mit hoher Beweglichkeit in den Glas-Gummi-Übergang ein. Die Alterung in diesem 
Bereich kommt zum Erliegen. Die Alterung im amorphen Bereich geringer Mobilität 
bleibt allerdings bestehen. 
 
3. TgL<T<TgU: In dem Bereich zwischen den beiden Glasübergangstemperaturen findet 
weiterhin ausschließlich in der amorphen Phase mit geringer Beweglichkeit physikali-
sche Alterung statt. 
 
4. T>TgU: Oberhalb der oberen Glasübergangstemperatur TgU wird die komplette amor-
phe Phase gummiartig, die Alterungseffekte verschwinden vollständig. 
 
So wie die Änderung des freien Volumens durch mechanische Belastung oder Temperatur die 
mechanischen Eigenschaften beeinflusst, führt auch die physikalische Alterung und die damit 
verbundene Abnahme des freien Volumens zu einer Änderung der mechanischen Eigenschaf-
ten. Durch die Abnahme des freien Volumens im Laufe der Zeit, ist eine Zunahme der Stei-
figkeit mit zunehmender Alterungszeit zu erwarten. Dieser Zusammenhang wird im Folgen-
den anhand von Kriechversuchen überprüft, die nach unterschiedlichen Alterungszeiten an 
einem Probekörper durchgeführt werden. Die Kriechkurven zu den verschiedenen Alterungs-
zeiten sind in Abbildung 2.6 dargestellt. Es ist zu erkennen, dass der Kriechmodul mit zu-
nehmender Alterungszeit zunimmt. In dem betrachteten Zeitraum von 48 Stunden bei 90°C 
beträgt diese Zunahme ca. 8%.  
 
Abbildung 2.6: Kriechversuche an einem Polycarbonat zu verschiedenen Alterungszeiten bei 90°C 
Diese zeitabhängige Änderung der Werkstoffeigenschaften muss vor allem dann berücksich-
tigt werden, wenn Langzeitdaten aus Kurzzeitversuchen abgeleitet werden. Abbildung 2.7 
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zeigt schematisch den Verlauf von Langzeitdaten im Vergleich zu Langzeitdaten, die aus 
Kurzzeitversuchen abgeleitet werden. Für kurze Versuchszeiten stimmen die Daten sehr gut 
mit den Langzeitdaten überein. Je größer jedoch die Versuchszeit ist, auf die extrapoliert 
wird, desto größer wird der in Abbildung 2.7 gezeigte Einfluss durch die physikalische Alte-
rung des Werkstoffs und damit die Abweichung zu den Langzeitdaten. Dadurch, dass dieser 
Einfluss bei den Kurzzeitversuchen nicht mit berücksichtigt wird, wird mit den extrapolierten 
Daten eine höhere Kriechneigung bestimmt, als sie real vorliegt.  
 
Abbildung 2.7: Vergleich von Langzeitkriechdaten mit Kriechdaten aus Kurzzeitversuchen ohne Berücksichti-
gung der physikalischen Alterung (nach [28]) 
In [14] wird eine Methode beschrieben, das Alterungsverhalten zu bestimmen und bei der 
Extrapolation der Daten zu berücksichtigen, um damit aus Kurzzeitversuchen eine genauere 
Aussage über das Langzeitverhalten von Kunststoffen zu erhalten. Eine Probe wird über Tg 
erhitzt und auf eine Alterungstemperatur abgekühlt. Die Alterungstemperatur wird konstant 
gehalten und nach verschiedenen Alterungszeiten werden Kriechversuche an der Probe 
durchgeführt. In Abbildung 2.8 ist dies schematisch für 3 Kriechversuche dargestellt. Es wird 
an der Probe über der Prüfzeit die zeitabhängige Probendehnung gemessen. 
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Abbildung 2.8: Versuchsprinzip zur Bestimmung der physikalischen Alterung nach [14] 
Die daraus erhaltenen Kriechkurven werden in Kriechmodulkurven umgerechnet und in ei-
nem Diagramm aufgetragen. Durch eine horizontale Verschiebung auf der Zeitachse können 
die für die jeweilige Alterungszeit repräsentativen Kriechmodulkurven zu einer Masterkurve 
einer Referenzalterungszeit superponiert werden. Mathematisch bedeutet die Verschiebung 
der Einzelkurven auf der Zeitachse, dass die Zeiten bei jeder Alterungszeit mit dem jeweils 
davon abhängigen Verschiebungsfaktor ate multipliziert werden. 
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Abbildung 2.9: Zeit-Alterungszeit-Verschiebungsprinzip 
 
refte tat ⋅=  2.8 
Hierbei bezeichnet t die jeweilige Zeit, bei der eine Änderung der Eigenschaften aufgetreten 
ist und tref die Referenzzeit, nach der eine identische Änderung eingetreten ist. Aus den benö-
tigten horizontalen Verschiebungsfaktoren kann die Alterungsrate µ ermittelt werden (vgl. 
Abbildung 2.10). Sie ergibt sich aus der Steigung der Gerade, die in einem doppelt-
logarithmischen Diagramm durch die Paare Alterungszeit te und dazugehörigem Verschie-
bungsfaktor ate gegeben ist. 
 
)tlog(
)alog(
e
te
∂
∂
=µ  2.9 
 
Abbildung 2.10: Bestimmung der Alterungsrate 
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Mithilfe der von Struik [14] eingeführten „effective time theory“ und der durch die Zeit-
Alterungszeit-Superposition bestimmten Alterungsrate kann das progressive Altern während 
des Langzeitkriechvorgangs abgebildet werden. Hierzu wird ein sogenannter Beschleuni-
gungsfaktor a(t) verwendet, der angibt, um wie viel schneller die Prozesse zu einer Zeit t ab-
laufen als im Referenzzustand.  
 
µ
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e
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Hierbei ist te die anfängliche Alterungszeit des Werkstoffs. Die Integration des Faktors über 
die Zeit führt zur effektiven Zeit λ(t), die angibt, zu welchem Zeitpunkt der Werkstoff wel-
chen tatsächlichen Alterungszustand aufweist. 
 
∫ ξξ=λ
t
0
d)(a)t(  2.11 
Die Auswertung des Integrals wird über die Näherungsformel nach [14] berechnet: 
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Bei der Bestimmung des Langzeitverhaltens durch Kurzzeitversuche wird dann, wie in Abbil-
dung 2.11 schematisch dargestellt, bei der aus Kurzzeitdaten generierten Masterkurve, die 
Zeit t durch die effektive Zeit λ ersetzt. 
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Abbildung 2.11: Funktionsprinzip der effective time theory 
2.3.1 Last- und Temperaturabhängigkeit der physikalischen Alterung 
Die physikalische Alterung wird durch unterschiedliche Umgebungseinflüsse beeinflusst, die 
auf den Kunststoff einwirken. Als wichtigste Einflussfaktoren sind vor allem die Temperatur 
und die mechanische Belastung zu nennen. In der Literatur werden dabei zwei gegensätzliche 
Meinungen vertreten, wie sich dieser Einfluss auswirkt (vgl. [8, 14, 29, 30]). 
 
Die Abhängigkeit der Alterung von der Dehnung im nichtlinear viskoelastischen Bereich wird 
in [30] nachgewiesen. Es wird gezeigt, dass bei größer werdender Dehnung die Alterungsrate 
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sinkt, die Alterung somit langsamer abläuft. Diese Abhängigkeit von der Dehnung ist in [30] 
allerdings nicht im gesamten Temperaturbereich gegeben, sondern bei Polycarbonat bei-
spielsweise nur bis ca. 110°C. Diese Ergebnisse werden auch von Struik [14] bestätigt, wo-
nach im nichtlinear viskoelastischen Bereich die Alterungsgeschwindigkeit mit der Belas-
tungshöhe abnimmt. 
 
Struik zeigt ferner in [8], dass bei kurzzeitiger Deformation in Form eines Lastimpulses – sei 
es Zug-, Druck- oder Schubbelastung – der Status der physikalischen Alterung beeinflusst 
wird. Durch die Beaufschlagung mit einer Last wird freies Volumen „induziert“, was zu ei-
nem „Jüngerwerden“ des Werkstoffs führt, d.h. der Werkstoff wird in einen Zustand über-
führt, der weniger gealtert ist als der ursprüngliche. Die Alterungszeit wird somit geringer. Da 
die Alterung im Verhältnis zum freien Volumen steht, kann angenommen werden, dass sie 
nach einem kurzen Belastungsimpuls zurückgesetzt wird und dann schneller bis zu dem Zeit-
punkt abläuft, an dem die beschleunigte und die ursprüngliche Volumenrelaxation den glei-
chen Wert annehmen. 
 
In [29] wird von McKenna das gleiche Phänomen untersucht. In den Experimenten kann al-
lerdings keine Verjüngung aufgrund von mechanischen Lasten nachgewiesen werden. Aller-
dings weist das Verhalten von glasartigen Werkstoffen, bezogen auf große Deformationen 
unterhalb der Fließgrenze (bei Temperaturen weit unterhalb der Glasübergangstemperatur), 
darauf hin, dass hohe mechanische Anregungen zu einer beschleunigten Alterung führen kön-
nen, weil der Werkstoff sich verdichtet und somit das freie Volumen abnimmt. Die Abhän-
gigkeit der Alterung bei teilkristallinen Polymeren von der Belastung kann im Bereich unter-
halb der Glasübergangstemperatur TGL mit der bei amorphen Polymeren gleichgesetzt werden 
[14]. 
 
Auch bezüglich der Temperaturabhängigkeit gibt es gegensätzliche Aussagen in der Literatur.  
Von McKenna [30] wird angenommen, dass der Alterungskoeffizient von Polycarbonat tem-
peraturabhängig ist. Dabei fällt der Wert der Alterung bei Temperaturen nahe der Glasüber-
gangstemperatur sehr schnell bis fast auf Null ab, während er zwischen der Temperatur des 
zweiten Übergangs und einer Temperatur, die etwa 40°C unterhalb der Glasübergangstempe-
ratur liegt, stetig ansteigt. Im Gegensatz dazu geht Struik in [14] davon aus, dass sich die Al-
terung für Polycarbonat über einen weiten Temperaturbereich (-50°C bis 100°C) nicht ändert. 
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Das heißt, die Alterungsrate ist nahezu konstant auf dem Wert eins. Nahe der Glasübergangs-
temperatur fällt der Wert genau wie bei McKenna [30] schnell ab.
 
2.3.2 Zwischenfazit zur physikalischen Alterung 
In der Literatur existieren einige Veröffentlichungen, in denen nachgewiesen wird, dass die 
physikalische Alterung einen erheblichen Einfluss auf das Deformationsverhalten von 
Kunststoffen hat. Vor allem, wenn aus Kurzzeitversuchen Langzeitdaten erzeugt werden, 
kann eine Nichtberücksichtigung der physikalischen Alterung zu fehlerhaften Ergebnissen 
führen.  
 
Struik stellt mit dem Zeit-Alterungszeit-Verschiebungsprinzip einen Ansatz vor, der es er-
möglichen soll, die physikalische Alterung in Langzeitdaten zu berücksichtigen, die aus 
Kurzzeitversuchen generiert werden. Fraglich ist hier, in wie weit die Annahme zutreffend ist, 
dass lediglich die Relaxationszeiten von der physikalischen Alterung beeinflusst werden. Au-
ßerdem ist die Frage ungeklärt, wie die physikalische Alterung durch Temperatur und mecha-
nische Belastung beeinflusst wird. Hier existieren gegensätzliche Aussagen in der Literatur. 
Da Kunststoffe aber meist in einem weiten Temperatur- und Belastungsbereich eingesetzt 
werden, ist es wichtig zu wissen, inwiefern das Alterungsverhalten durch Temperatur und 
mechanische Belastungen beeinflusst wird. 
 
Des Weiteren werden in Veröffentlichungen, die sich mit der physikalischen Alterung von 
Kunststoffen auseinander setzen, meist Modellpolymere untersucht. Hierbei stellt sich die 
Frage, in wie weit sich die Aussagen zu der der physikalischen Alterung auf technische Po-
lymere übertragen lassen, die durch eine Vielzahl weiterer Zuschlags- und Füllstoffe gekenn-
zeichnet sind. Hierdurch bleibt die Frage bestehen, ob der tatsächliche Einfluss der physikali-
schen Alterung auf technische Polymere eventuell größer oder gar vernachlässigbar klein ist.  
 3 Methoden zur Generierung von Langzeitdaten aus Kurzeitversuchen 
Aufgrund der in Kapitel 2 beschriebenen mechanischen Eigenschaften von Kunststoffen be-
darf es eines hohen Prüfaufwands die zeit-, last- und temperaturabhängigen Langzeiteigen-
schaften zu erfassen. Wie in Kapitel 2.1 bereits gezeigt, werden hierfür meist Kriechversuche 
nach DIN EN ISO 899 [4] durchgeführt. Die übliche Versuchsdauer beträgt ca. 10.000 Stun-
den (≈14 Monate). Aufgrund der hohen Last- und Temperaturabhängigkeit müssen die Versu-
che bei unterschiedlichen Lasten und Temperaturen durchgeführt werden. Dieser Prüfauf-
wand wird teilweise dadurch reduziert, indem versucht wird, das Langzeitverhalten aus Kurz-
zeitversuchen zu generieren. Hierfür werden in der Literatur verschiedene Ansätze beschrie-
ben. Die am weitesten verbreiteten und für diese Arbeit relevanten Ansätze werden im Fol-
genden diskutiert. 
3.1 Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip (ZTV)  
Das Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip ist eines der am häufigsten verwendeten Verfah-
ren zur Bestimmung des Langzeitverhaltens von Kunststoffen aus Kurzzeitdaten. Bei diesem 
Verfahren wird eine Versuchszeitreduzierung erreicht, indem temperaturabhängige Einzel-
kriechkurven entlang der Zeitachse auf eine Masterkriechkurve einer Referenztemperatur ver-
schoben werden. Diese so erhaltene Masterkurve erstreckt sich über einen Zeitraum, der we-
sentlich größer ist als der der Einzelkurven (Abbildung 3.1). 
 
Abbildung 3.1: Funktionsweise des Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzips 
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Mathematisch bedeutet die Verschiebung der Eigenschaftskurven, dass die Zeiten bei jeder 
Temperatur mit einem davon abhängigen Temperatur-Verschiebungsfaktor aT multipliziert 
werden [2]. 
 
0
T0T t
t
atat =⇔⋅=
 3.1 
Hierbei ist t die Zeit, nach der eine definierte Eigenschaftsänderung eingetreten ist, und t0 die 
Referenzzeit, nach der eine definierte identische Eigenschaftsänderung eingetreten ist. Die 
Beschreibung des Verschiebungsfaktors erfolgt in der Literatur meist durch den WLF-Ansatz 
(Gleichung 3.2) nach [15] oder den Arrhenius-Ansatz (Gleichung 3.3).  
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T:  absolute Temperatur 
T0:  absolute Referenztemperatur 
C1,C2:  werkstoffabhängige Konstanten 
R:  allgemeine Gaskonstante  
EA:  Aktivierungsenergie 
 
In einigen Arbeiten wird darauf hingewiesen, dass der Arrheniusansatz und der WLF-Ansatz 
nur für einen engen Temperaturbereich und nicht über Übergangsbereiche hinweg anwendbar 
sind [12, 31-33]. Neben diesen beiden Ansätzen existieren weitere, rein phänomenologische 
Ansätze wie z.B. der so genannte Arctan-Ansatz [34, 35].  
 
In den meisten Publikationen, in denen das Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip angewen-
det wird, erfolgt eine horizontale Verschiebung der Messdaten entlang der Zeitachse (z.B. 
[30, 32, 33, 35-38]). Eine zusätzlich notwendige vertikale Verschiebung entlang der Größen-
achse wird in weiteren Veröffentlichungen erkannt und beschrieben (z.B. [30, 39, 40]). Dieser 
vertikale Shift resultiert aus Dichteänderungen im Werkstoff unterhalb der Glasübergangs-
temperatur und ist definiert als ([28]): 
 
T
Tb 00T ρ
ρ
=
 3.4 
T: Temperatur 
T0: Referenztemperatur 
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ρ: Dichte des Werkstoffs bei der Temperatur T 
ρ0: Dichte des Werkstoffs bei der Referenztemperatur T0 
 
Meist wird er allerdings ignoriert, da er nur schwer quantifiziert werden kann und nach Anga-
be der entsprechenden Autoren auch kleiner ist als der horizontale Shift [36, 37, 40-42]. Eine 
rein horizontale Verschiebung ist daher in manchen Fällen eine zulässige Vereinfachung, 
kann aber zu falschen Ergebnissen führen. In Abbildung 3.2 ist schematisch dargestellt, wie 
durch eine Vernachlässigung der vertikalen Verschiebung, der Fehler in der Vorhersage des 
Langzeitverhaltens entsteht. Durch die rein horizontale Verschiebung kann hier keine korrekte 
Masterkurve erzeugt werden. Für eine genaue Vorhersage des Langzeitverhaltens aus Kurz-
zeitversuchen ist daher neben der horizontalen Verschiebung auch unter Umständen die Ein-
beziehung einer vertikalen Verschiebung notwendig. 
 
Abbildung 3.2: Potentieller Fehler bei der Vernachlässigung des vertikalen Shifts nach [28] 
Für die Berechnung des Kriechmoduls bei einer Temperatur T ergibt sich dann mit dem verti-
kalen Verschiebungsfaktor bT und dem horizontalen Verschiebungsfaktor aT ([28]): 
 )ta,T(Eb)t,T(E TcT0c ⋅=  3.5 
3.2 Zeit-Spannungs-Verschiebungsprinzip 
Im vorangegangenen Abschnitt wird erläutert, wie sich aus Versuchen bei unterschiedlichen 
Temperaturen eine Masterkurve für einen großen Zeitbereich ableiten lässt. Im Folgenden 
wird nach [28] eine Methode beschrieben mit der in analoger Weise aus Kurzzeitkriechversu-
chen bei unterschiedlichen Spannungen das Werkstoffverhalten für große Zeiten bestimmt 
werden kann. Das Verhalten bei hoher Spannung repräsentiert die Eigenschaften für lange 
ΔE(t)
Modulskalierungsfehler
Δt 
Zeitskalierungsfehler
t
E
(t
)
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Korrekte Verschiebungsposition für T1>T0
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Zeiten, das bei niedrigen Spannungen für kurze Zeiten. Abbildung 3.3 zeigt die Verschiebung 
der einzelnen Kurven verschiedener Spannungen zu einer Masterkurve bei einer Referenz-
spannung. Dabei ist jedoch zu beachten, dass hier weitere Abhängigkeiten bestehen können, 
wie z.B. von der Temperatur, der Phasenumwandlungsbereichen und der Schädigung des 
Werkstoffs. 
 
  
Abbildung 3.3: Zeit-Spannungs-Verschiebungsprinzip 
3.3 Dynamisch-Mechanisch-Thermische-Analyse (DMTA) 
Mit einer Dynamisch-Mechanisch-Thermischen-Analyse (DMTA) kann das Verhalten des 
Werkstoffs im Frequenzbereich untersucht werden. Hierbei wird die Probe unter verschiede-
nen Frequenzen dynamisch-zyklisch belastet. Weiterhin besteht die Möglichkeit, den Einfluss 
der Temperatur zu untersuchen und mittels Frequenz-Temperatur-Verschiebung auf einen 
größeren Frequenzbereich zu extrapolieren (Abbildung 3.4) (z.B. [43]). Mittels Fouriertrans-
formation oder Näherungsformeln nach Ferry [39] und Schwarzl [44] werden die Ergebnisse 
aus dem Frequenzbereich in den Zeitbereich transformiert. Diese Methode wird meist für den 
linear viskoelastischen Bereich angewendet ([39, 44]) und liefert hier zuverlässige Werte. 
σ 3
σ 2
σ1
Masterkurve 
bei T1
log t
E
c(
t)
T=T1
σ 4
log(a σ4)
log(a σ3)
log(a σ2)
σ1<σ2<σ3<σ4
24 
 
Abbildung 3.4: Frequenz-Temperatur-Verschiebungsprinzip 
In [45] wird eine Methode vorgestellt, wie mittels DMTA das linear viskoelastische Verhalten 
und aus Kurzzeitkriechversuchen die Spannungsabhängigkeit bestimmt wird. In [46-48] wer-
den von den gleichen Autoren Erweiterungen dieses Ansatzes erarbeitet, mit denen eine Cha-
rakterisierung des nichtlinear viskoelastischen Werkstoffverhaltens von dünnen Polyethylen-
folien anhand von DMTA-Versuchen bei unterschiedlichen Lasten geschieht. In den Ansätzen 
erfolgt die Extrapolation allerdings nur über einen Zeitraum von maximal einem halben Jahr, 
was häufig nicht dem anwendungstechnischen Zeitbereich von Kunststoffen entspricht. Alte-
rungseffekte und die Belastungsart werden nicht berücksichtigt. Eine weitere Einschränkung 
ist, dass die Versuche hier lediglich für Polyethylenfolien durchgeführt werden und eine Vali-
dierung des Ansatzes an anderen Kunststoffen aussteht. 
3.4 Bewertung und Diskussion der vorgestellten Methoden 
Verschiebungsprinzipien sind für Polymerwerkstoffe weit verbreitet, um das Langzeitverhal-
ten von Kunststoffen aus Kurzzeitdaten abzuleiten. Wichtigste Grundvoraussetzung hierfür 
ist, dass der Werkstoff thermorheologisch einfach ist. Das heißt, dass sich mit der Temperatur 
nur die Geschwindigkeit ändert, mit der die Prozesse ablaufen, nicht aber die Art und die An-
zahl der Prozesse. Somit ändert sich mit der Temperatur nicht die Form des Relaxationszeit-
spektrums, sondern nur die Lage entlang der Zeitachse [49]. 
 
Da die Ansätze zur Generierung von Langzeitdaten mit steigender Genauigkeit an Komplexi-
tät zunehmen, werden vereinfachende Annahmen getroffen, um die Handhabbarkeit zu er-
leichtern. Die Gültigkeit der jeweiligen Annahmen muss jedoch kritisch hinterfragt werden. 
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Besonders die oft zitierte WLF-Gleichung wird in [50] nur im Temperaturbereich von 
Tg<T<Tg+50K als gültig beschrieben. Auch wenn eine Verschiebung über diese Grenzen hi-
naus anfangs noch stetige Masterkurven liefert, bleibt dennoch die Unsicherheit, ob diese dem 
realen Werkstoffverhalten entsprechen. Die jeweiligen oberen Grenzwerte variieren allerdings 
werkstoffabhängig. So wird das anwendbare Temperaturintervall der WLF-Gleichung in [51] 
als Tg<T<Tg+100 K beschrieben. Die untere Begrenzung entspricht jedoch immer der Glas-
übergangstemperatur Tg. Unterhalb dieser Temperatur wird der Arrhenius-Ansatz als mögli-
che Beschreibung genannt. Auch dieser besitzt Einschränkungen [2]. Schließlich darf die An-
nahme, dass die vertikale Verschiebung der Messkurven zur Generierung von Masterkurven 
eine unwesentliche Verbesserung der Ergebnisse bei beachtlicher Steigerung des Aufwandes 
liefert, nicht ungeprüft übernommen werden, da dies zu unzulässig hohen Fehlern in der Be-
rechnung führen kann, was u.a. bereits O`Connell [52] anführt. 
 
Die Ansätze für die Zeit-Spannungs-Verschiebung gründen auf der Annahme, dass die Werk-
stoffantworten sich überlagern lassen und somit die Variation eines Parameters eine Skalie-
rung der Zeitachse bringt, die Form der Werkstoffantwort jedoch unverändert bleibt. Diese 
Annahme ist jedoch nur für geringe Belastungshöhen zutreffend. In [52] wird für PC außer-
halb des linear viskoelastischen Bereichs gezeigt, dass die Masterkurven der Zeit-Spannungs-
Verschiebung, von den Zeit-Temperatur-Verschiebungskurven abweichen, wobei für PMMA 
hingegen gute Ergebnisse erreicht werden. Diese Unvereinbarkeit von Temperatur- und 
Spannungsabhängigkeit für PC legt die Frage nahe, ob eines der beiden oder beide Prinzipien 
überhaupt gültig sind. Für höhere Temperaturen wird allerdings beschrieben, dass die Zeit-
Temperatur- und die Zeit-Spannungskurve sich wieder annähern.  
 
Alternativ zur Zeit-Spannungs-Verschiebung wird auch eine Zeit-Dehnungs-Verschiebung in 
[51] beschrieben. In diesem Ansatz wird das Problem von steigender tatsächlicher Spannung 
bei Einschnürung oder Inhomogenität der Werkstoffproben umgangen. Er ist jedoch mit hö-
herem Aufwand auf der mathematischen, wie auch auf der anwendungstechnischen Seite ver-
bunden. So erfordern die Rechnungen die Variation mehrerer Parameter. Die Messung und 
Regelung der Dehnung ist zudem weit aufwendiger wie eine Kraftregelung, die im einfach-
sten Fall mit einfachen Gewichten realisiert werden kann. 
 
Der in Abschnitt 3.3 beschriebene Ansatz, das Langzeitverhalten aus dynamischen Versuchen 
abzuleiten, besitzt großes Potential, nichtlinear viskoelastisches Werkstoffverhalten alleine 
26 
aus Kurzzeitversuchen zu extrapolieren. Da sich die genannten Veröffentlichungen [45-48] 
jedoch auf ein Dünnfilm-Polymer beschränken, muss überprüft werden, ob sich die Ergebnis-
se auch auf andere technische Kunststoffe übertragen lassen. Des Weiteren ist zu überprüfen, 
auf welche Weise dieser Ansatz am besten auf den nichtlinear viskoelastischen Bereich erwei-
tert werden kann, und in wie weit die Alterung bei dieser sehr großen Extrapolation der Ver-
suchsdaten berücksichtigt werden muss. Da diese neben der Beeinflussung durch Temperatur 
und Spannung das Langzeitdeformationsverhalten ebenfalls beeinflusst. Sofern dies bei der 
Extrapolation nicht mit einbezogen wird, müssen die Ergebnisse hinterfragt werden. 
 
In Abschnitt 2.3 wird der von Struik [14] entwickelte Ansatz vorgestellt, mit dem die physika-
lische Alterung in Langzeitdaten, die aus Kurzzeitdaten erzeugt werden, berücksichtigt wer-
den kann. Dieser beruht ebenfalls auf der horizontalen Verschiebung von Kriechkurven zu 
einer Masterkurve. Auch hier muss deswegen die Gültigkeit dieses Ansatzes hinterfragt wer-
den. Eine notwendige vertikale Verschiebung wird von Struik beobachtet, aber von ihm zur 
Vereinfachung vernachlässigt. 
 
Neben diesen Ansätzen, die sich im Wesentlichen mit den Einflussfaktoren Last, Temperatur 
und physikalische Alterung befassen, existieren auch zeitraffende Methoden zur Untersu-
chung der chemischen Alterung (z.B. [53, 54]). Da der Fokus dieser Arbeit jedoch nicht auf 
der chemischen Alterung liegt, werden diese Ansätze im Folgenden nicht weiter betrachtet. 
  
 4 Beschreibung des mechanischen Langzeitverhaltens  
In den folgenden Kapiteln werden Beschreibungsansätze zur Beschreibung des zeit-, last- und 
temperaturabhängigen Langzeitverhaltens von Kunststoffen vorgestellt. Aufgrund der Viel-
zahl der existierenden Ansätze können aber nicht alle detailliert beschrieben und analysiert 
werden. Es werden exemplarisch einige, häufig verwendete oder besonders charakteristische 
Ansätze herausgegriffen. Für eine detaillierte Beschreibung wird jeweils auf die angegebene 
Literatur verwiesen. 
4.1 Kriechansätze 
Kriechansätze finden in der Literatur und in der Praxis eine weite Verbreitung. In der Regel 
basieren diese Ansätze darauf, dass eine Approximationsfunktion anhand von einachsig ge-
messenen Kriechdaten kalibriert wird, so dass diese Daten von der Funktion abgebildet wer-
den können (z.B. [55-57] ). In [58] ist eine Zusammenstellung von ca. 40 bekannten Kriech-
ansätzen aufgeführt. Diese basieren auf parabolischen, exponentiellen, logarithmischen, hy-
perbolischen und weiteren trigonometrischen Approximationsfunktionen und unterscheiden 
sich zudem in der Berücksichtigung der Spannungsabhängigkeit. 
 
Ein häufig verwendeter Kriechansatz ist beispielsweise der Bailey Norton Ansatz [59, 60], der 
ursprünglich für das Kriechen von Stählen bei hohen Temperaturen entwickelt wurde:  
 
pkσ=ε&  4.1 
mit der Kriechrate ε&  der aufgebrachten Spannung σ und den Werkstoffkonstanten p und k. 
Auch der Findley Ansatz [61-63] findet in der Literatur eine sehr weite Verbreitung: 
 
n
0 t
+ε+ε=ε
 4.2 
mit den Werkstoffparametern 0ε ,
+ε und n. Einige Publikationen beschreiben Erweiterungen 
dieses Ansatzes, mit denen dieses Modell über spannungsabhängige Ansatzparameter auf den 
nichtlinear viskoelastischen Bereich erweitert wird (z.B. [58, 64, 65]).  
 
Manche dieser Ansätze, z.B. [66-68], schlagen eine Anpassung vom einachsigen auf den 
mehrachsigen Spannungszustand über eine zeitabhängige Querkontraktionszahl vor. In der 
Regel erfolgt eine solche Anpassung von Kennwerten an den mehrachsigen Spannungszu-
stand aber nicht. Alternativ erfolgt, beispielsweise in [69, 70], die Beschreibung von mehr-
achsigen Spannungszuständen dadurch, dass die Funktionen mit mehrachsigen Kriechdaten 
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kalibriert werden. Da diese Daten in der Regel nicht in Werkstoffdatenbanken vorliegen und 
aufwendige Versuchsvorrichtungen sowie lange Versuchszeiten (ca. 10.000 Stunden) für die 
Bestimmung dieser Daten notwendig sind, gestaltet sich die Anwendung dieser Ansätze als 
schwierig. 
 
Insgesamt beschreiben die Kriechansätze das Kriechverhalten bei konstant bleibender Last in  
guter Näherung und haben des Weiteren den Vorteil der einfachen Parameterbestimmung. Ein 
erheblicher Nachteil dieser Kriechmodelle ist allerdings, dass eine Be- und Entlastung nicht 
beschrieben werden kann, da der viskose Anteil als irreversibel betrachtet wird [71] und bei 
Entlastung erhalten bleibt, was nicht dem realen Werkstoffverhalten von Thermoplasten ent-
spricht. Bei der Berechnung von wechselnden Beanspruchungen erweist es sich zudem als 
kritisch, dass diese irreversiblen Deformationsanteile als Funktion der Gesamtzeit formuliert 
sind [72]. 
 
4.2 Viskoelastische Materialmodelle 
Die in Kapitel 4.1 beschriebenen Kriechansätze decken lediglich das Kriechverhalten bei mo-
notoner Last ab. Eine realistische Beschreibung des Langzeitverhaltens von Kunststoffen 
kann jedoch nur gewährleistet sein, wenn das Deformationsverhalten für beliebige zeitliche 
Belastungsverläufe hinreichend genau abgebildet wird. Die hierzu notwendige Beschreibung 
des viskoelastischen Werkstoffverhaltens geschieht in der Literatur mit unterschiedlichen ma-
thematischen Ansätzen in integraler oder differentieller Form. Aufgrund der Vielzahl der 
existierenden Veröffentlichungen auf diesem Gebiet, können im Folgenden nur die grundle-
genden Ansätze mit einzelnen, exemplarischen Erweiterungen diskutiert werden.  
4.2.1 Integrale Form 
Die integralen Ansätze der viskoelastischen Materialmodelle basieren auf dem Boltzmann-
schen Superpositionsprinzip [73]. Dieses besagt, dass sich auch bei zeitabhängigen Werkstof-
fen Einzelwirkungen – beispielsweise Kriechverformungen – entsprechend der Einzellasten 
aufsummieren wie in Abbildung 4.1 prinzipiell veranschaulicht ist. Wird zum Zeitpunkt τj ein 
diskreter Spannungssprung ∆σ aufgebracht und konstant gehalten, so folgt ein zeitlicher Ver-
lauf der Dehnung. Dieser Verlauf der Dehnung ist völlig unabhängig davon, wann der Span-
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nungssprung aufgebracht wird. Auch bereits vorhandene oder zusätzlich hinzukommende 
Spannungen beeinflussen den Dehnungsverlauf nicht [74].  
 
Abbildung 4.1: Bolzmannsches Superpositionsprinzip 
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Wird ein zeitlicher Spannungsverlauf in Form von kleinen Spannungssprüngen ∆σ vorgege-
ben, so folgt die zugehörige Dehnungsgeschichte ε(t) durch Summation der einzelnen Deh-
nungssprünge. Hierbei gilt für den einachsigen Fall mit der Kriechfunktion Φ(t) und der 
Spannungsänderung ∆σi: 
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Im Grenzfall infinitesimal kleiner Spannungssprünge ergibt sich aus Gleichung 4.4 folgende 
Integralgleichung: 
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0
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 4.5 
Die Grundannahme linearer Viskoelastizität spiegelt sich hierbei darin wieder, dass die 
Kriechnachgiebigkeit nicht lastabhängig ist. Wie in Abschnitt 2.1 gezeigt wurde, ist diese 
Annahme aber nur für geringe Lasten zulässig. 
 
Ausgehend vom Boltzmannschen Superpositionsprinzip schlägt Leaderman [75] eine Erwei-
terung vor, die auch den nichtlinear viskoelastischen Bereich abdecken kann. Hierbei wird 
davon ausgegangen, dass sich die Abhängigkeiten von der Zeit und der Höhe der Beanspru-
chung faktorisieren lassen und nicht miteinander verknüpft sind. Formal betrachtet wird in 
dieser Erweiterung die Spannung unter dem Integral in Gleichung 4.5 durch eine Funktion der 
Spannung ersetzt. Die Dehnung wird dann berechnet durch: 
 ( ) ( )∫ ττ∂
σ∂
τ−Φ=ε
t
0
d)(ftt  4.6 
Die mathematische Beschreibung des Verlaufs der Kriechfunktion Φ(t-τ) wird laut [76] am 
häufigsten über Exponential- oder Potenzfunktionen realisiert. Probleme entstehen hier beim 
Übergang zum mehrachsigen Spannungszustand, da die Beschreibungsansätze für die Kriech-
funktion anhand von einachsigen Kriechkurven bestimmt werden, ohne eine Anpassung auf 
den mehrachsigen Spannungszustand vorzunehmen.  
 
Von Green und Rivlin wird in [77, 78] eine weitere integrale Beschreibungsmöglichkeit für 
das nichtlinear viskoelastische Werkstoffverhalten formuliert. In diesem Ansatz wird eine 
ganz allgemeine Funktionalbeziehung betrachtet, in der der Deformationstensor zum Zeit-
punkt t als ein Funktional der gesamten Spannungsgeschichte beschrieben wird [58]: 
 )]([
t
0
τσℑ=ε
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4.7 
Die Approximation durch eine Integralreihe führt mit den Konstanten K1, K2, K3 zu: 
  31 
 
...ddd)]()()()()()()[t,t,t(K
dd)]()()()()[t,t(Kd)()t(K)t(
3211233213
t
0
t
0
21
t
0
3
21122
t
0
t
0
1212
t
0
111
ττττστστσ+τστστστ−τ−τ−+
τττστσ+τστστ−τ−+ττστ−=ε
∫ ∫ ∫
∫ ∫∫
&&&&&&
&&&&&
 4.8 
Aufgrund der Schwierigkeit, die hohe Anzahl von Parametern experimentell zu bestimmen, 
wird die Integralreihe meist nach drei Integralgliedern abgebrochen [28, 58]. Wird bereits 
nach dem ersten Glied abgebrochen, geht die Integralreihe wieder in Gleichung 4.5 über. 
Durch die gemischten Terme höherer Ordnung kann diese Mehrfachintegraldarstellung neben 
der Beschreibung des nichtlinear viskoelastischen Verhaltens auch die Wirkung von Span-
nungen in verschiedene Koordinatenrichtungen miteinander in Zusammenhang bringen [58]. 
 
Diese Art der Beschreibung wird vor allem in den 1960ern und 1970ern diskutiert und weiter-
entwickelt (z.B. [79-84]). Allerdings sind die langen Terme für den Anwender schwer über-
schaubar. Auch führt der sehr hohe experimentelle Aufwand zur Bestimmung der Modellpa-
rameter dazu, dass sich diese Beschreibungsansätze im praktischen Einsatz nicht bewährt ha-
ben [58, 76]. Auch in aktuelleren Publikationen werden sie nur selten angewendet und disku-
tiert. 
 
Auf der Basis von thermodynamischen Überlegungen stellt Schapery in [85] eine weitere 
Formulierung der Integraldarstellung vor, die die Beschreibung des nichtlinear viskoelasti-
schen Verhaltens ermöglicht. Von ihm wird in der Kriechfunktion Φ(t-τi) eine zusätzliche 
Spannungsabhängigkeit eingeführt, was dazu führt, dass im Gegensatz zum Leaderman An-
satz (Gleichung 4.6) so Zeit- und Spannungsabhängigkeit miteinander gekoppelt sind: 
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Diese Kopplung geschieht über die sogenannte „reduzierte Zeit“. Die Einführung dieser „re-
duzierten Zeit“ bewirkt eine spannungsabhängige Skalierung der Zeitachse, entsprechend dem 
Zeit-Spannungs-Verschiebungsprinzip aus Kapitel 3.2 : 
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g0,g1,g2:    spannungsabhängige Funktionen 
 
Eine solche reduzierte Zeit spiegelt physikalisch betrachtet die Verschiebung des Relaxati-
onszeitspektrums wider und wird von zahlreichen Autoren untersucht und erweitert (z.B. [47, 
86-90]). Die spannungsabhängige Funktion g0 modelliert in diesem Ansatz die nichtlineare 
Elastizität. Eine größere elastische Rückstelldehnung wird von g1 abgebildet und die Funktion 
g2 resultiert für g0=g2 in einer vertikalen Verschiebung des Kriechmoduls entlang der loga-
rithmischen Dehnungsachse. Das Boltzmannsche Superpositionsprinzip kann als Sonderfall 
dieses Modells aufgefasst werden für: 
 g0=g1=g2=aσ=1 4.11 
Mit diesem von Schapery formulierten Ansatz kann das Langzeitdeformationsverhalten bei 
Be- und Entlastung, sowie bei stufenförmigen Belastungsprofilen berechnet werden. Eine 
Implementierung dieses Ansatzes in die FEM wird beispielsweise in [91] und [92] diskutiert. 
Die nichtlineare Viskoelastizität wird dort in Anhängigkeit von der von-Mises-
Vergleichsspannung formuliert.  
 
Nachteilig bei dem Beschreibungsansatz von Schapery ist vor allem, dass Kriechversuche mit 
dem dazugehörigen Rückstellverhalten für die Parameterbestimmung benötigt werden. Diese 
Daten sind meist nicht in Werkstoffdatenbanken hinterlegt, so dass diese Art der Werkstoff-
beschreibung bislang ebenfalls keinen umfassenden Eingang in die industrielle Praxis gefun-
den hat [93].  
 
4.2.2 Differentielle Form 
Neben der Beschreibung des viskoelastischen Werkstoffverhaltens in integraler Form, wird 
das zeitabhängige Werkstoffverhalten auch auf der Basis von Analogiebetrachtungen zum 
Deformationsverhalten von Feder-Dämpfer Modellen beschrieben. Grundlegende Feder-
Dämpfer-Modelle sind in Abbildung 4.2 dargestellt. Das reale Deformationsverhalten von 
Kunststoffen kann allerdings nicht mit diesen einfachen Modellen beschrieben werden. Aus 
diesem Grund werden auf deren Basis Reihen- oder Parallelschaltungen gebildet, um so das 
komplette Relaxationszeitspektrum der Kunststoffe besser abbilden zu können. 
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Abbildung 4.2: Grundlegende mechanische Ersatzelemente 
Die am häufigsten verwendeten Modelle sind hierbei das erweiterte Kelvin-Voigt-Modell und 
das erweiterte Maxwell-Modell, bzw. das Wiechert-Modell, welches das erweiterte Maxwell-
Modell um eine parallel geschaltete Feder ergänzt. Ebenfalls häufig verwendet wird das  
4-Parameter-Modell (Abbildung 4.3).  
 
Das erweiterte Kelvin-Voigt-Modell besteht aus in Reihe geschalteten Kelvin-Voigt-
Modellen (Abbildung 4.4), das erweiterte Maxwell-Modell aus parallel geschalteten Max-
wellelementen (Abbildung 4.5). Für die Abbildung des komplexen Relaxationszeitspektrums, 
sind pro beschriebener Zeitzehnerdekade ein bis zwei Elemente zu verwenden [28].  
 
Abbildung 4.3: 4-Parameter Modell 
 
Abbildung 4.4: Kelvin-Voigt Modell 
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Abbildung 4.5: Erweitertes Maxwell-Modell (l) und Wichert-Modell (r) 
Der zeitabhängige Relaxationsmodul wird durch eine Prony-Reihe gebildet, so dass für die 
zeitabhängige Spannung folgt [94]:  
 
∑
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Mit den Relaxationszeiten τk und den Federsteifigkeiten Ek. Bei einer zusätzlichen, parallel 
geschalteten Feder entwickelt sich Gleichung 4.12 zu: 
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E∞ stellt hierbei den elastischen Anteil des Werkstoffs dar und entspricht im Ersatzmodell der 
Federsteifigkeit der einzelnen Feder. Die Gesamtsteifigkeit beim Wiechert-Modell fällt somit 
für große Zeiten immer auf einen konstanten Wert E∞ ab, wohingegen die Steifigkeit des er-
weiterten Maxwell Modells für ausreichend große Zeiten immer auf Null abfällt.  
 
Diese Modelle können, das linear viskoelastische Werkstoffverhalten abbilden. Die Abbil-
dung des nichtlinear viskoelastischen Verhaltens erfordert eine zusätzliche Erweiterung, wel-
che in einigen Ansätzen durch die Einführung von lastabhängigen Federsteifigkeiten oder 
Dämpferviskositäten realisiert ist [72].  
 
In [57, 95] wird das Langzeitdeformationsverhalten unter einachsiger Beanspruchung unter-
sucht. Die viskoelastischen Eigenschaften werden in drei Dehnungsanteile – elastisch, viskos 
und relaxierend – unterteilt, wobei jeder Dehnungsanteil jeweils unterschiedlich als zeit-, 
temperatur- und spannungsabhängig anzusehen ist. Das Deformationsverhalten wird in einem 
. . . . . .
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4-Parameter-Modell abgebildet. Der viskoelastische Verformungsanteil wird durch den Find-
ley-Ansatz beschrieben.  
 
Die Beschreibung des nichtlinear viskoelastischen Deformationsverhaltens mit Feder-
Dämpfer-Modellen ist in [96-100] durch eine nichtlineare Funktion in Abhängigkeit von der 
Spannung oder Dehnung realisiert. In [72] geschieht eine Erweiterung eines linear elastischen 
Ansatzes in Abhängigkeit des vorherrschenden Dehnungszustandes. Kalibrierdatenbasis sind 
Relaxationsversuche bei verschiedenen Dehnbeanspruchungen, anhand derer die dehnungs-
abhängigen Prony-Koeffizienten ermittelt werden. 
 
Aufbauend auf [96] wird in [101-103] ein Modell entwickelt, dass die nichtlinear viskoelasti-
schen Eigenschaften unter mehrachsiger Belastung abbildet. Dieses so genannte 3D-
Deformationsmodell ist ein 3D-Feder-Dämpfer-Modell, in dem sowohl ein Hookesches Ele-
ment als auch ein spezieller spannungsabhängiger 3D-Dämpfer miteinander gekoppelt und 
parallel geschaltet sind. Die Kalibrierung geschieht über Kurzzeitzugversuche bei konstanten 
Dehngeschwindigkeiten. In [101] wird gezeigt, dass das grundsätzliche Werkstoffverhalten 
mit diesem Ansatz berechnet werden kann, allerdings ist das simulierte Relaxationsverhalten 
höher als im Experiment. 
4.3 Zusammenfassung zum Stand der Technik 
In der Literatur findet sich eine Vielzahl von Materialmodellen, die eine Beschreibung des 
lastabhängigen Langzeitverhaltens von Kunststoffen erlauben, von denen im Rahmen dieser 
Arbeit nur exemplarisch einzelne Ansätze kurz in ihren wesentlichen Merkmalen angespro-
chen werden können. Erste veröffentlichte Materialmodelle, wie insbesondere von Schmach-
tenberg [96], erweitern linear-viskoelastische Materialmodelle um beanspruchungsabhängige 
Materialparameter. In [96] werden für die Dämpfer des Materialmodells lastabhängige Fließ-
kurven anstelle einer konstanten Viskosität verwendet. Dieses Materialmodell ist ausgespro-
chen leistungsfähig in der Beschreibung uniaxialer Lastzustände. Eine numerisch stabile Er-
weiterung auf 3D-Beanspruchungen ist allerdings ausgesprochen schwierig. So versuchen 
verschiedene andere Ansätze, viskoelastische, lastabhängige Materialparameter direkt im Ma-
terialmodell zu integrieren (z.B. [76],[57]). Dazu wird die Lastabhängigkeit der Parameter 
mittels einer empirisch ermittelten, nichtlinearen Funktion in Abhängigkeit von Bean-
spruchungsgrößen beschrieben. Oftmals wird hierzu ein Spannungsmaß, wie beispielsweise 
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die von-Mises-Vergleichsspannung verwendet, deren Anwendbarkeit auf Kunststoffe einge-
schränkt ist.  
 
In der Literatur sind das Wiechert- bzw. Maxwell-Modell sowie das Schapery-Modell die am 
weitesten verbreiteten viskoelastischen Ansätze. Beide Modelle bieten Vorteile hinsichtlich 
der Universalität und der Kalibrierung. Der wesentliche Nachteil des thermodynamisch moti-
vierten Schapery-Modells ist jedoch, dass zur Kalibrierung Daten zum Rückstellverhalten 
unbedingt erforderlich sind. Diese Daten sind jedoch meist nicht in Werkstoffdatenbanken 
hinterlegt. Aus diesem Grund ist hier ein größerer Versuchsaufwand notwendig, da hier nicht 
nur die sehr zeitaufwendigen Kriechversuche von bis zu 10.000 Stunden sondern auch das 
Rückstellverhalten über den gleichen Zeitraum benötigt wird. Aus diesem Grund erweist sich 
die Anwendung dieses Ansatzes für die Bauteilauslegung als schwierig. Auch der Mehrfach-
integralansatz nach Green und Rivlin spielt eine untergeordnete Rolle, da hier ebenfalls ein 
erheblicher Aufwand zur Bestimmung der Modellparameter erforderlich ist. Dies spiegelt sich 
auch in der aktuellen Literatur wider, in der der Ansatz kaum noch diskutiert wird. 
 
Sowohl bei den Kriechansätzen als auch bei den integralen und differentiellen Materialmodel-
len existieren Ansätze, bei denen die Erweiterung auf einen mehrachsigen Spannungszustand 
dadurch geschieht, dass die Modellparameter anhand von Kriechdaten unter mehrachsigen 
Spannungszuständen bestimmt werden. Diese Daten liegen in der Regel nicht vor, weswegen 
sich diese Art der Werkstoffbeschreibung ebenfalls nicht umfassend durchgesetzt hat. Das hat 
zur Folge, dass nach wie vor häufig einfache Modelle für die Bauteilauslegung zu Grunde 
gelegt werden, die das komplexe viskoelastische Werkstoffverhalten der Thermoplaste nur 
bedingt abbilden können [93, 104]. So wird die Dimensionierung von Bauteilen nicht selten 
anhand des linear elastischen Ansatzes gemacht, indem der Kurzzeitzugmodul durch der 
Kriechmodul ersetzt wird. 
 
Es bleibt festzustellen, dass bei einem anwendungsnahen Ansatz für die Bestimmung der Mo-
dellparameter möglichst kein zusätzlicher Versuchsaufwand entsteht. Dennoch muss ein ge-
eigneter Ansatz die starke Last- und Temperaturabhängigkeit des Langzeitverhaltens von 
Kunststoffen abbilden. Auch die in Kapitel 2.3 beschriebenen Alterungseffekte sollten von 
dem Modell abgedeckt werden. Hierzu ist es notwendig, geeignete Parameter zu finden, an-
hand derer die Abhängigkeiten des Deformationsverhalten von diesen Größen beschrieben 
werden kann. Da in der Regel nur Kriechdaten aus uniaxialen Zugversuchen zur Verfügung 
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stehen, sollte die Kalibrierung des Modells im Idealfall allein anhand dieser Daten geschehen. 
Damit auch für den mehrachsigen Belastungsfall sinnvolle Simulationsergebnisse erzeugt 
werden, müssen hier werkstoffgerechte Annahmen getroffen werden.  
 5 Experimenteller Aufbau und allgemeine Beschreibung der Versuche 
Die Entwicklung eines Ansatzes zur Beschreibung des Langzeitverhaltens von Kunststoffen 
setzt voraus, dass das Langzeitdeformationsverhalten bei unterschiedlichen Belastungszustän-
den bekannt ist. Die Untersuchung dieser Werkstoffeigenschaften geschieht im Rahmen die-
ser Arbeit auf speziell entwickelten Prüfvorrichtungen. Durch ausführliche Versuchsreihen 
auf diesen Prüfvorrichtungen werden Erkenntnisse über das mechanische Langzeitverhalten 
gewonnen. Diese Erkenntnisse werden dann wieder genutzt, um werkstoffgerechte Annahmen 
und Vereinfachungen im Materialmodell zu formulieren und einfache Werkstoffprüfungen zu 
ermöglichen. Die verwendeten Prüfvorrichtungen werden in den folgenden Kapiteln näher 
erläutert. 
 
In der vorliegenden Arbeit werden die folgenden Werkstoffe untersucht: 
• Polycarbonate (PC), Makrolon 2805, Bayer Material Science 
• Polymethylmethacrylat (PMMA), Plexiglas 7N, Evonik Röhm GmbH 
• Polypropylen (PP), PP 576, Sabic 
5.1 Zugkriechversuche 
Die Zugkriechversuche werden an einem in [105] entwickelten und in [106-110] erweiterten 
Prüfgerät durchgeführt. Durch Gewichte werden die Proben mit der geforderten Kraft belas-
tet. Die gleichmäßige und reproduzierbare Lastaufbringung wird durch einen elektromechani-
schen Hubzylinder realisiert. Das Funktionsprinzip des Prüfstandes sowie der Gesamtaufbau 
sind in Abbildung 5.1 und Abbildung 5.2 dargestellt. Eine Einhaltung der geforderten Tempe-
raturbedingungen nach DIN EN ISO 899-1 ist dadurch gewährleistet, dass der Prüfstand in 
einem temperierten Raum aufgebaut ist. 
  
Abbildung 
Als Probekörper werden Standardzugprobekörper 1BA nach
Die Dehnungsmessung geschieht optisch mittels zweier CCD Kameras, die a
antrieb montiert, die einzelnen Proben zu vorgegebenen Zeiten anfahren. 
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ungenauigkeiten führen können
der Probe besteht die Möglichkeit
zuwerten. Das Auswertesystem 
0,7µm. 
 
Weiterhin steht zur Auswertung der Kriechversuche 
Verfügung, die es ermöglicht,
die technische Längs- und Querdehnung zu bestimmen.
Abbildung 5.3: Auswertung der Längs
Für die Validierung des Messaufbaus
Abbildung 5.4 bis Abbildung 
benen System bestimmt wurden 
det. Die Versuchsergebnisse für das untersuchte PC 
Lasten mit den Daten aus der CAMPUS
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Abbildung 5.5: Vergleich Kriechdaten CAMPUS und LPW, PC, 15 MPa, 23°C 
 
Abbildung 5.6: Vergleich Kriechdaten CAMPUS und LPW, PC, 20 MPa, 23°C 
 
Abbildung 5.7: Vergleich Kriechdaten CAMPUS und LPW, PC, 25 MPa, 23°C 
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5.2 Druckkriechversuche 
Druckversuche werden häufig an zylindrischen Probekörpern aus Vollmaterial durchgeführt, 
die zwischen zwei parallelen Platten gestaucht werden. Die zwischen den Platten und dem 
Probekörper auftretende Reibung führt zu einer konvexen Verformung des Probekörpers, die 
einen mehrachsigen Spannungszustand im Probekörper hervorruft. In der DIN ISO 604 und 
von Krumpholz [112] werden beispielsweise verschiedene Optimierungsmöglichkeiten vor-
geschlagen, diese Reibung zu reduzieren. Dennoch kann dieser Effekt nie vollständig vermie-
den werden, weswegen im Rahmen dieser Arbeit nicht auf diese Probekörpergeometrie zu-
rückgegriffen wird. 
 
Alternativ zu den zylindrischen Probekörpern aus Vollmaterial werden in der Literatur auch 
Rohrprobekörper zur Durchführung von Druckversuchen verwendet (z.B.[58, 64]). Diese bie-
ten den Vorteil, dass die Reibung im Einspannbereich keinen Einfluss auf den Spannungszu-
stand in der Mitte des Rohres hat und dass so ein homogener uniaxialer Druckspannungszu-
stand im Belastungsquerschnitt erreicht wird.  
 
Auch Stabprobekörper mit Rechteckquerschnitt haben sich in der Literatur als geeignete Pro-
bekörpergeometrie für die Durchführung von Druckversuchen erwiesen [49] und werden in 
EN ISO 604:2003 [113] für die Durchführung von Druckversuchen empfohlen. Diese Probe-
körper können direkt aus dem mittleren Teil eines 1A Zugprobekörpers nach EN ISO 527 
[111] entnommen werden. Auch in der vorliegenden Arbeit wird dieser in Abbildung 5.9 dar-
gestellte Probekörper für die Druckkriechversuche verwendet. Für Polypropylen kann außer-
dem der in Abbildung 5.8 dargestellte Rohrprobekörper verwendet werden. Hierbei handelt es 
sich um einen Probekörper, der in [114] entwickelt wurde. An dem Probekörper können Zug-, 
Druck-, und Torsionsversuche sowie kombinierte Belastungen geprüft werden. Da das Proto-
typwerkzeug für ein PP ausgelegt wurde, kann für die Untersuchungen im Rahmen dieser 
Arbeit kein Probekörper für PC und PMMA hergestellt werden, da diese ein anderes Schwin-
dungsverhalten als PP aufweisen. 
  
Die Druckkriechversuche werden an dem in Abschnitt 5.1 beschriebenen Langzeitprüfstand 
durchgeführt. Für beide Probekörpervarianten wird der in Abbildung 5.10 dargestellte Aufbau 
der Belastungseinheit verwendet. Mit diesem Aufbau kann ein homogener Druckspannungs-
zustand im mittleren Querschnitt realisiert werden. Die Auswertung der Versuche geschieht 
optisch mittels 3D-Grauwertkorrelation. 
  
Abbildung 5.8: Universalprobekörper für Zug
Abbildung 5.
  
90 mm
 
-, Druck- und Torsionsversuche 
 
Abbildung 5.9: Stab-Druckprobekörper 
   
10: Aufbau Druckkriechversuch für Rohrprobekörper 
38 mm
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5.3 Schubkriechversuche 
Mehrere Arbeiten aus den letzten Jahrzehnten beschäftigen sich damit, eine geeignete Schub-
probekörpergeometrie zu entwickeln (z.B.[115-119]). Dies ist damit zu begründen, dass große 
Schwierigkeiten bestehen, einen einheitlichen Schubspannungszustand in den Probekörpern 
zu erzielen. Aus diesem Grund wird im Folgenden zunächst die Auswahl und Validierung 
eines geeigneten Probekörpers beschrieben. Die Auswahl des Probekörpers geschieht anhand 
der in der Literatur am weitesten verbreiteten Probekörpergeometrien. 
 
5.3.1 Probekörpergeometrien 
Für den Aufbau der Schubversuche gibt es mehrere Möglichkeiten. Eine Möglichkeit besteht 
darin, die Versuche unter Torsionsbelastung eines Stabes oder eines dünnwandigen Rohres 
durchzuführen. Der allgemeine Aufwand zur Herstellung der entsprechenden Probekörper 
und die Komplexität des Versuchsaufbaus bedingen allerdings den seltenen Einsatz dieses 
Verfahrens ([120-122]). Mit Kerben versehene Probekörper stellen eine weitere Möglichkeit 
dar, einen möglichst einheitlichen Schubspannungszustand zu erzeugen. Hierbei wird zwi-
schen zweifach gekerbten und v-gekerbten Probekörpern unterschieden, wobei in der Litera-
tur diverse Modifikationen und Varianten vorliegen unter denen der Arcan- [123] und der 
Iosipescu-Probekörper [119] am häufigsten verwendet werden (vgl. Abbildung 5.11). 
Abbildung 5.11: Arcan-Probekörper (l.) und Iosipescu-Probekörper (r.) 
Die Arbeiten von Arcan et al. [123, 124] stellen grundlegende Methoden zusammen, um den 
Einfluss durch die Probengeometrie bei Schubversuchen zu minimieren. In frühen Veröffent-
lichungen von Arcan [123] werden so genannte S-Shape-Probekörper sowie der Arrowhead-
Probekörper vorgestellt (Abbildung 5.12). Hierbei handelt es sich um die ersten von Arcan et 
1
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m
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m
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al. vorgestellten Probekörpergeometrien, die einen möglichst gleichförmigen Schubspan-
nungszustand im belasteten Querschnitt erzielen sollen. 
 
Abbildung 5.12: S-Shape (l.) und Arrowhead Probekörper (r.) [123] 
Es wird von Arcan unter anderem die Forderung gestellt, dass die Form des Probekörpers so 
gestaltet werden muss, dass es sich bei allen koplanaren Ebenen zur Schubebene um Ebenen 
mit einheitlichem Schubspannungszustand handelt. Außerdem muss die Probengeometrie so 
ausgelegt sein, dass die Schubebene durch zwei am Probekörper angreifende Kräfte exakt so 
belastet wird, dass diese im Gleichgewicht stehen und somit keine zusätzliche Kraftaufbrin-
gung durch den Versuchsaufbau nötig ist [123]. Diese und weitere Forderungen setzen den 
Grundstein für den Schmetterlingsprobekörper, der auch in neueren Veröffentlichungen von 
Arcan dazu verwendet wird, das mechanische Verhalten unter Schubbeanspruchung zu be-
stimmen [121, 123-129]. Als Weiterentwicklung des von Arcan vorgestellten S-Shape-
Probekörpers kann der in [130] entwickelte Probekörper angesehen werden (Abbildung 5.14). 
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Abbildung 5.13: Arcan-Probekörper (Schmetterlingsprobekörper) 
 
Abbildung 5.14: S-Shape-Probekörper  
Ebenfalls weit verbreitet in der Literatur ist der Iosipescu-Probekörper, der in den frühen 
1960er Jahren von N. Iosipescu ursprünglich zur Bestimmung des Schubmoduls von Metallen 
und anderer isotroper Werkstoffe vorgestellt wird. Zeitgleich werden auch die Arbeiten von 
S=1
S=0
S=1
S=0
  47 
Arcan et al. veröffentlicht und es ist leicht ersichtlich, dass es sich bei beiden Probekörper-
geometrien um sehr ähnliche Ansätze handelt [131]. Es werden allerdings - im Gegensatz zu 
Arcan, dessen Probekörper von Grund auf für Polymere gedacht sind - bereits nach kurzer 
Zeit erfolgreiche Versuche unternommen, den Iosipescu-Probekörper von Metallen an Poly-
mere anzupassen [118, 132]. 
 
Abbildung 5.15: Iosipescu-Probekörper [116] 
5.3.2 Validierung und Auswahl eines Probekörpers 
Aufgrund der Vielfalt der in der Literatur beschriebenen Probekörpergeometrien und Ver-
suchsaufbauten zur Durchführung von Schubversuchen wird im Folgenden eine Bewertung 
der Probekörper durchgeführt. Torsionsprobekörper werden nicht weiter betrachtet, da auch 
Schubkriechversuche an dem in 5.1 beschriebenen Langzeitprüfstand durchgeführt werden. 
Des Weiteren können die Zug- und Schubprobekörper im gleichen Werkzeug hergestellt wer-
den und so sind evtl. vorhandene Fertigungseinflüsse beim Vergleich der beiden Belastungs-
arten im gleichen Maße vorhanden. Daher werden im Weiteren der Arcan-Probekörper 
(Abbildung 5.13), der S-Shape-Probekörper (Abbildung 5.14) und der Iosipescu-Probekörper 
(Abbildung 5.15) analysiert. 
 
Zunächst wird untersucht, in wie weit sich ein idealer Schubspannungszustand mit den be-
trachteten Probekörpern realisieren lässt. Dazu wird ausgenutzt, dass sich der Spannungsten-
sor in einen hydrostatischen Teil und einen isochoren Anteil unterteilen lässt: 
 devSIσ +=p
 
5.1 
mit p: hydrostatischen Druck p,  
 I: Einheitstensor I  
 Sdev:. Spannungsdeviator 
 
S=1
S=0
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Der hydrostatische Anteil lässt sich beim uniaxialen Zugversuch mit der Spannung in  
1-Richtung σ11 berechnen zu:  
 
113
1p σ=
 
5.2 
Ein idealer Schubspannungszustand ist genau dann gegeben, wenn der hydrostatische Anteil 
gleich Null ist. Der Spannungstensor ist in diesem Fall: 
 
devSσ =
 
5.3 
Bei der Realisierung eines möglichst idealen Schubspannungsszustandes ist es daher wichtig, 
dass der hydrostatische Spannungsteil möglichst gering ist. Aus diesem Grund wird als weite-
res Auswahlkriterium verglichen, wie groß das Verhältnis von hydrostatischem Druck zur 
von-Mises-Spannung, als ein Maß für den deviatorischen Anteil, bei den einzelnen Probekör-
pern im Belastungsfall ist. Die von-Mises-Spannung ist über die Beziehung 
 
devdevv :2
3 SSσ =
 
5.4 
definiert. 
 
Die Simulation der Probekörper bei einer exemplarisch aufgebrachten Nennschubspannung 
von 10 MPa wird im FEA-Programm simuliert und im Belastungsquerschnitt ausgewertet. 
Das Ergebnis ist in Abbildung 5.16 dargestellt.  
 
Bei allen drei Probekörpergeometrien liegt ein sehr geringer hydrostatischer Druck vor.  
Insgesamt ist beim der S-Shape Probekörper und beim Iosipescu-Probekörper ein gleichmäßi-
gerer Verlauf als beim Arcan-Probekörper zu sehen. Das Verhältnis zwischen hydrostati-
schem Druck und von-Mises-Spannung ist beim Iosipescu-Probekörper noch etwas geringer. 
 
Bei der Auswahl einer geeigneten Probekörpergeometrie ist außerdem wichtig, dass die ana-
lytisch berechnete Nenn-Schubspannung  
 
A
F
ber =τ  5.5 
der Spannung entspricht, die tatsächlich im Belastungsquerschnitt A vorliegt. Das Ergebnis 
dieses Vergleichs ist in Abbildung 5.17 dargestellt. Die Größe s entspricht hierbei der relati-
ven Länge des Belastungsquerschnitts (vgl. Abbildung 5.13 bis Abbildung 5.15). Das Ver-
hältnis beim Iosipescu-Probekörper liegt sehr nahe bei eins und somit entspricht die berechne-
te Nenn-Schubspannung der tatsächlichen vorliegenden Spannung. Bei den beiden anderen 
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Probekörpergeometrien ist die Nennspannung etwas höher als die tatsächlich auftretende 
Spannung.  
 
Abbildung 5.16: Verhältnis zwischen hydrostatischem Druck und von-Mises-Spannung bei verschiedenen 
Probekörpergeometrien 
 
Abbildung 5.17: Verhältnis zwischen analytisch berechneter Spannung und real anliegender Spannung im Belas-
tungsquerschnitt bei verschiedenen Probekörpergeometrien 
Aufgrund dieser Ergebnisse werden die Schubversuche in dieser Arbeit an einem Iosipescu-
Probekörper vorgenommen. Als Probeneinspannung wird die in Abbildung 5.18 dargestellte 
Vorrichtung verwendet, die es zusätzlich ermöglicht, Biaxialversuche durchzuführen. Die 
Auswertung der Versuche geschieht optisch mittels 3D-Grauwertkorrelation. 
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Abbildung 5.18: Iosipescu-Probekörper mit Einspannung (Belastung auf Schub (l.); Biaxiale Belastung (r.)) 
5.4 Kriechversuche bei unterschiedlichen hydrostatischen Drücken 
Der Einfluss des hydrostatischen Druckes auf das Kriechverhalten von Kunststoffen wird mit 
der in Abbildung 5.19 und Abbildung 5.20 dargestellten Vorrichtung untersucht. Dieser Prüf-
aufbau wird in [133] entwickelt, um die Kompressionseigenschaften von Elastomeren sowie 
deren mechanisches Verhalten unter unterschiedlichen Umgebungsdrücken zu untersuchen 
[134]. Durch die Ergänzung mit einer Kraftregelung ist es auch möglich, Kriechversuche un-
ter verschiedenen Umgebungsdrücken durchzuführen. 
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Abbildung 5.19: Aufbau Kompressionsprüfstand [133] 
Der Druck (max. 300 bar) in der mit Wasser gefüllten Kammer wird durch eine Volumenre-
duzierung aufgebracht. Die Volumenreduzierung wird durch das Eindrehen von Drosselventi-
len und der damit verbundenen Querschnittsverengung im Ventil realisiert. Beim Aufbringen 
der Zugkraft Fz auf den Probekörper wird der Federteller durch den Motor gegen die Feder 
gezogen (s. Abbildung 5.20). Die Stauchung der Feder lF wird über einen induktiven Wegauf-
nehmer mit einer Messgenauigkeit von ±0,2% gemessen und wird zusammen mit der Feder-
kennlinie bzw. der Federkonstanten k verwendet, um die Kraft Fz zu berechnen.  
 
FZ lkF ⋅=  5.6 
Die Regelung sorgt dafür, dass lF und damit die Kraft Fz konstant bleibt. Über einen Wegsen-
sor im Motor wird die Gesamtdehnung lges, bestehend aus Federweg und Probendehnung, 
aufgenommen. Die Dehnung der Probe berechnet sich dann mit der Probenausgangslänge l0 
zu: 
 
0
Fges
l
ll −
=ε
 5.7 
Während des Kriechversuchs herrscht ein konstanter hydrostatischer Druck in der Kammer, 
der vor Beginn einer Messung eingestellt wird.  
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Abbildung 5.20: Schnittdarstellung Kompressionsprüfstand
Motor
Lagerung
Entlüftung
Feder
Weggeber
Wegsensor
Probe
Führungsschlitten
Spindelantrieb
Federteller
 6 Materialmodell zur Beschreibung des Langzeitverhaltens 
Ausgangspunkt für den entwickelten Ansatz zur Beschreibung des Langzeitdeformationsver-
halten von Kunststoffen ist das in Kapitel 4 beschriebene Wichert-Modell. Dieses Modell 
wird in der Literatur häufig zur Beschreibung des linear viskoelastischen Werkstoffverhaltens 
von Kunststoffen verwendet. Auch in gängigen FEA Programmen ist dieses linear viskoelas-
tische Materialmodell meist hinterlegt.  
 
Abbildung 6.1: Wichert-Modell 
Für n parallelgeschaltete Maxwellelemente gilt: 
 
∫ ∑ ε⋅⋅+=σ
=
τ
−
−
∞
t
0
n
1k
)'tt(
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für den dreidimensionalen Belastungsfall ergibt sich bei einem zeitunabhängigem Kompressi-
onsmodul:  
 
∫ −+εδ=+δ=
t
0
ijvolijij ´dte´)tt(G2K)t( &ijvolij Sσσ  6.2 
mit 
 
∑
=
τ−−
∞
+=−
n
1k
k/)'tt(
k eGG)'tt(G  6.3 
G∞: elastischer Anteil des Schubmoduls 
Gk: Prony-Koeffizienten des Schubmoduls 
Sij: Spannungsdeviator 
K: Kompressionsmodul 
δij: Kronecker-Symbol 
εvol: volumetrische Dehnung 
σvol: volumetrische Spannung 
eij: Dehnungsdeviator 
. . .
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Wie schon in Kapitel 4.2.2 beschrieben, ist dieses Modell in der Lage, eine einzige Kriech-
kurve abzubilden. Das heißt, es kann jeweils nur ein geringer Lastbereich mit dem Modell 
abgebildet werden. Dies wird mittels Abbildung 6.2 bis Abbildung 6.4 verdeutlicht. Die Ab-
bildungen zeigen Zugkriechkurven für die untersuchten Werkstoffe Polycarbonat (PC), Po-
lypropylen (PP) und Polymethylmethacrylat (PMMA). Selbst bei einer geringen Erhöhung 
der Last um ca. 5 MPa ist bei allen Werkstoffen eine deutliche Abnahme des Kriechmoduls 
zu beobachten (bis zu 20% bei PP). Eine geeignete Erweiterung des Materialmodells sowie 
die Entwicklung einer Methodik zur Modellkalibrierung werden in den folgenden Kapiteln 
beschrieben.  
 
Abbildung 6.2: Zugkriechmodul Polycarbonat, 23°C 
 
Abbildung 6.3: Zugkriechmodul Polypropylen, 23°C 
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Abbildung 6.4: Zugkriechmodul Polymethylmethacrylat, 23°C 
6.1 Parameter zur Beschreibung der Lastabhängigkeit 
Einer der entscheidenden Punkte bei der Entwicklung eines nichtlinear viskoelastischen Mo-
dells ist die Definition eines geeigneten Parameters zur Beschreibung der Lastabhängigkeit. In 
bestehenden Ansätzen wird hier beispielsweise häufig die von-Mises-Vergleichsspannung 
oder -dehnung verwendet. Es stellt sich allerdings die Frage, inwiefern diese Vergleichsgrö-
ßen für Kunststoffe zulässig sind, da nach Gleichung 5.4 volumetrische Spannungs- oder 
Dehnungskomponenten nicht berücksichtigt werden.  
 
In Kapitel 2.2 wird der Einfluss des freien Volumens auf das Deformationsverhalten von 
Kunststoffen beschrieben. Diese freie-Volumen-Theorie wird in der Literatur mehrfach auf-
gegriffen und diskutiert (z.B. [6, 30, 135]) und hat sich auch bei der Beschreibung von Visko-
sität, Glasübergang und physikalischer Alterung bewährt [13, 15, 16, 136, 137]. Das freie 
Volumen scheint also ein Parameter zu sein, der nicht nur die Lastabhängigkeit beschreiben 
kann, sondern auch weitere Effekte wie Temperatur- und Alterungseinflüsse. In [11, 21, 51, 
138, 139] wird ferner ein direkter Einfluss der volumetrischen Dehnung unterhalb der Fließ-
grenze auf das freie Volumen beschrieben. Diese Annahme wird im Folgenden anhand von 
Experimenten überprüft. 
 
In einem Experiment wird eine Probe in einem Dilatometer über die Glasübergangstempera-
tur erhitzt, dort für 20 Minuten gehalten und danach auf die Prüftemperatur abgekühlt. Bei der 
eingestellten Prüftemperatur wird für 48 Stunden die Volumendehnung des Probekörpers ge-
messen. Wie in Abbildung 6.5 zu erkennen ist, nimmt das Volumen im Laufe der Zeit ab, 
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obwohl die Probe vollständig unbelastet ist. Dieser Effekt wird auch als Volumenrelaxation 
oder physikalische Alterung bezeichnet ([14, 140]). 
 
In einem zweiten Versuch wird eine andere Probe ebenfalls über Tg erhitzt und dort für 20 
Minuten gehalten. Gemäß dem in Kapitel 2.3 beschriebenen Prüfablauf, werden nach dem 
Abkühlen auf die Prüftemperatur bei verschiedenen Alterungszeiten Kurzzeitkriechversuche 
an der Probe durchgeführt. Abbildung 6.6 zeigt, dass die Steifigkeit des Kunststoffes mit zu-
nehmender Alterungszeit zunimmt, was den Aussagen in Kapitel 2.3 entspricht. 
 
Abbildung 6.5: Dilatometerversuch an einer PC-Probe bei 70°C 
 
Abbildung 6.6: Kurzzeitkriechversuche nach verschiedenen Alterungszeiten an einer PC-Probe bei 70°C 
Wird nun der Kurzzeitkriechmodul gegen das Volumen des Probekörpers aufgetragen, ist zu 
erkennen, dass diese beiden Größen miteinander korrelieren (Abbildung 6.7). Diese Beobach-
tung bestätigt die Annahme, dass das freie Volumen einen erheblichen Einfluss auf das me-
chanische Verhalten von Kunststoffen hat. 
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Abbildung 6.7: Korrelation von Volumen und Kriechmodul 
Die Beobachtung, dass der Kriechmodul abhängig vom Volumen ist, führt zu der Annahme, 
dass der Kriechmodul eine direkte Funktion des hydrostatischen Druckes bzw. der damit kor-
relierenden Volumendehnung ist. Um diese Annahme zu überprüfen, werden im Folgenden 
Kriechversuche unter Zug und unter Schub durchgeführt. Da wie bereits in Kapitel 5.3 unter 
Schubbeanspruchung eine rein deviatorische Deformation vorliegt, ist zu erwarten, dass sich 
der Kriechmodul unter Zug- und unter Schubbelastung unterscheidet. Die Schubkriechversu-
che werden an dem in Kapitel 5.3 beschriebenen Iosipescu-Probekörper durchgeführt. Die 
Zugkriechdaten werden über folgende Beziehung nach [23] umgerechnet damit ein direkter 
Vergleich mit den Messdaten aus den Schubversuchen möglich wird: 
 
))t(1(2
)t(E)t(G
ν+
≈  6.4 
mit G(t): Schubkriechmodul 
 E(t): Zugkriechmodul 
 ν(t): Querkontraktionszahl 
Als Vergleichsspannung wird bei diesen Versuchen vereinfachend die von-Mises-Spannung 
gewählt. Bei der Berechnung der von-Mises-Spannung wird der Einfluss des hydrostatischen 
Drucks nicht berücksichtigt. Es wird damit z.B. die Hypothese aufgestellt, dass ein mechani-
sches Werkstoffversagen nur infolge gestaltändernder und nicht aufgrund hydrostatischer Be-
anspruchungen resultiert [141]. Wenn also der hydrostatische Druck keinen Einfluss auf das 
mechanische Verhalten hätte, müssten bei der Verwendung der von-Mises-Spannung als Ver-
gleichsspannung bei Zug- und Schubkriechversuchen die gleichen Ergebnisse erzielt werden.  
 
Ein Vergleich der Ergebnisse zeigt, dass die Lastabhängigkeit im Zugversuch deutlich aus-
geprägter als im Schubversuch ist. Vor allem für das untersuchte PC besteht zwischen den 
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Schub- und Zugdaten ein signifikanter Unterschied. Dies ist in etwas abgeschwächter Form 
auch bei den untersuchten PP und PMMA zu erkennen. Der maßgebliche Einfluss vom hyd-
rostatischen Druck bzw. der volumetrischen Dehnung auf den Kriechmodul kann anhand die-
ser Versuchsergebnisse abgeleitet werden. 
 
 
Abbildung 6.8: Kriechmodulkurven eines Polycarbonats gemessen im Schubkriechversuch bei 23°C 
 
Abbildung 6.9: Kriechmodulkurven eines Polycarbonats gemessen im Zugkriechversuch bei 23°C 
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Abbildung 6.10: Kriechmodulkurven eines PMMA gemessen im Schubkriechversuch bei 23°C 
 
Abbildung 6.11: Kriechmodulkurven eines PMMA gemessen im Zugkriechversuch bei 23°C 
 
Abbildung 6.12: Kriechmodulkurven eines Polypropylens gemessen im Schubkriechversuch bei 23°C 
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Abbildung 6.13: Kriechmodulkurven eines Polypropylens gemessen im Zugkriechversuch bei 23°C 
Der Unterschied zwischen den Ergebnissen aus Zug- und Schubversuchen wird in Abbildung 
6.14 bis Abbildung 6.16 verdeutlicht. In den Diagrammen ist jeweils die lastabhängige Ände-
rung des Schubmoduls in Prozent zum exemplarisch ausgewählten Zeitpunkt 10 h aufgetra-
gen, die über folgende Beziehung berechnet wird: 
 
),h10(G
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min
min
σ
σ−σ
=∆
 6.5 
mit σmin als kleinste untersuchte Spannung. Die Abbildungen zeigen, dass die prozentuale 
Änderung des Schubmoduls als Funktion der Lasthöhe unter Zugbelastung deutlich höher ist 
als unter Schubbelastung.  
 
Abbildung 6.14: Vergleich lastabhängige Änderung des Schubmoduls bei Zug- und Schubbelastung (PC) 
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Abbildung 6.15: Vergleich lastabhängige Änderung des Schubmoduls bei Zug- und Schubbelastung (PMMA) 
 
 
Abbildung 6.16: Vergleich lastabhängige Änderung des Schubmoduls bei Zug- und Schubbelastung (PP) 
 
Weitere Untersuchungen zum Einfluss des hydrostatischen Drucks auf das Zugkriechverhal-
ten werden in der in Kapitel 5.4 vorgestellten Prüfvorrichtung durchgeführt. Zugkriechversu-
che bei drei unterschiedlichen hydrostatischen Drücken an PMMA, PC und PP zeigen eben-
falls, dass der hydrostatische Druck das Kriechverhalten signifikant beeinflusst. Mit zuneh-
mendem Umgebungsdruck steigt der Zugkriechmodul der geprüften Werkstoffe. Die Ergeb-
nisse sind in Abbildung 6.17 bis Abbildung 6.19 dargestellt. 
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Abbildung 6.17: Kriechversuche bei unterschiedlichen Umgebungsdrücken für ein PC bei 23°C 
 
Abbildung 6.18: Kriechversuche bei unterschiedlichen Umgebungsdrücken für ein PMMA bei 23°C 
 
Abbildung 6.19: Kriechversuche bei unterschiedlichen Umgebungsdrücken für ein PP bei 23°C 
Die vorgestellten Ergebnisse weisen nach, dass der Kriechmodul vom hydrostatischen Druck 
bzw. der volumetrischen Dehnung abhängt, was sowohl für das teilkristalline PP als auch für 
die amorphen Werkstoffe PC und PMMA zu beobachten ist. Diese Ergebnisse bestätigen den 
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in Kapitel 2.2 beschriebenen Ansatz der freien Volumentheorie. Denn mit steigendem hydros-
tatischem Druck nimmt das freie Volumen ab und der Kriechmodul zu. Basierend auf diesen 
Ergebnissen, wird im entwickelten Materialmodell die Änderung des freien Volumens ∆f als 
Parameter zur Beschreibung der Lastabhängigkeit verwendet.  
 
vol332211f ε=ε+ε+ε=∆  6.6 
6.2 Untersuchung der Zeit- und Lastabhängigkeit viskoelastischer Kenngrößen 
Für die 3D-Formulierung eines Materialmodells wird der Spannungstensor in einen volumet-
rischen und einen deviatorischen Anteil aufgeteilt, wie in Abbildung 6.20 anhand eines linear 
viskoelastischen Materialmodells gezeigt wird. Folglich müssen Kompressions- und Schub-
modul aus dem vorliegenden uniaxialen Zugkriechmodul abgeleitet werden. 
 
Abbildung 6.20: Bestimmung von Kompressions- und Schubmodul aus dem Zugkriechmodul 
Die Bestimmung dieser beiden Größen anhand der vorliegenden Zugkriechdaten erfordert 
werkstoffgerechte Annahmen bezüglich der Zeit- und Lastabhängigkeit von Querkontrakti-
onszahl, Kompressionsmodul und Schubmodul. In Abschnitt 6.1 wird bereits anhand von 
Versuchen gezeigt, dass sowohl Schub- als auch Zugmodul last- und zeitabhängig sind. Die 
Untersuchung der Zeit- und Lastabhängigkeit von Kompressionsmodul und Querkontrakti-
onszahl wird im Folgenden beschrieben. 
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6.2.1  Querkontraktionszahl 
Die Umrechnung des Zugkriechmoduls E in Kompressionsmodul K oder Schubmodul G kann 
über die Querkontraktionszahl  folgendermaßen geschehen [23]: 
 
)1(2
EG
ν+
=
 6.7 
 
ν−
=
63
EK
 
6.8 
Für die Umrechnung dieser Größen ist es wichtig, zu wissen, ob die Querkontraktionszahl 
eine Funktion der Last und der Zeit ist. Die Querkontraktionszahl kann direkt aus den Zug-
kriechversuchen bestimmt werden. Die Dehnung der Proben in Längs- und in Querrichtung 
wird mittels der in Abschnitt 5.1 beschriebenen Methoden bestimmt. Durch die Beziehung 
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 6.9 
mit 
ε11: Dehnung in Zugrichtung 
ε22: Dehnung quer zur Zugrichtung 
 
kann die Querkontraktionszahl zu jedem Zeitpunkt t und für jede geprüfte Spannung σ be-
rechnet werden. In Abbildung 6.21 und Abbildung 6.22 ist für PC und PP jeweils für 3 ver-
schiedene Lasten der Verlauf der Querkontraktionszahl über der Zeit abgebildet. 
 
Abbildung 6.21: Querkontraktionszahl Polycarbonat bei 23°C 
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Abbildung 6.22: Querkontraktionszahl Polypropylen bei 23°C 
Die Querkontraktionszahl nimmt mit der Belastungszeit während des Kriechversuchs zu. Zu-
dem weist das Polycarbonat eine geringe Lastabhängigkeit auf. Beim PP ist im Rahmen der 
Messungenauigkeit keine Lastabhängigkeit zu erkennen. Bereits in frühen Veröffentlichun-
gen, wie [142], wird eine Zeitabhängigkeit der Querkontraktionszahl erkannt. Auch in späte-
ren Arbeiten, wie beispielsweise [33, 143-145], wird für einige Kunststoffe diese Zeitabhän-
gigkeit experimentell nachgewiesen.  
6.2.2 Kompressionsmodul 
Über die Zeit- und Lastabhängigkeit des Kompressionsmoduls bestehen in der Literatur we-
nig konkrete Angaben. Dies ist darauf zurückzuführen, dass die Bestimmung des Kompressi-
onsmoduls sehr aufwendig ist. Des Weiteren existieren keine genormten Versuche zur Be-
stimmung des Kompressionskriechverhaltens.  
 
In [142] wird beschrieben, dass die Relaxationsvorgänge unter Kompression allgemein viel 
geringer sind, als die unter Scherung oder Zug. Auch in [146-150] wird diese Aussage bestä-
tigt, indem für verschiedene Kunststoffe gezeigt wird, dass der Kompressionsmodul nur eine 
sehr geringe Zeitabhängigkeit aufweist. Van Krevelen [23] bezeichnet den Kompressionsmo-
dul bei Kunststoffen sogar als den einzigen zeitunabhängigen Modul. Auch in [151] wird der 
Kompressionsmodul aufgrund der nur sehr schwach ausgeprägten Zeitabhängigkeit als  
nichtviskoelastische Größe bezeichnet. 
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Allgemein lässt sich die Zeitabhängigkeit des Kompressionsmoduls nach [142] mit der Zeit-
abhängigkeit der Querkontraktionszahl korrelieren indem folgende drei Fälle betrachtet wer-
den: 
 
Fall 1: Der Schubmodul ist zeitabhängig, der Kompressionsmodul zeitunabhängig bzw. die 
Zeitabhängigkeit des Kompressionsmoduls ist signifikant kleiner als die des Schubmoduls. 
Für die Berechnung der Querkontraktionszahl ergibt sich folgende Gleichung: 
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1)t(  6.10 
In diesem Fall ist die Querkontraktionszahl eine stetig mit der Zeit ansteigende Größe, die 
aufgrund der Abnahme von E(t) gegen den Wert 0,5 konvergiert. 
 
Fall 2: Der Schubmodul ist zeitunabhängig, der Kompressionsmodul ist zeitabhängig. Mit der 
Berechnung der Querkontraktionszahl über folgende Gleichung ist die Querkontraktionszahl 
eine mit der Zeit abfallende Größe die gegen den Wert -1 konvergiert, was für Kunststoffe 
physikalisch nicht möglich ist. 
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Fall 3: Die Zeitabhängigkeiten von Schub und Kompressionsmodul sind gleich. Aus folgen-
der Gleichung folgt, dass die Querkontraktionszahl zeitlich konstant ist: 
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 6.12 
Da bereits im vorherigen Kapitel anhand von Literaturquellen und Versuchen gezeigt wird, 
dass die Querkontraktionszahl mit der Zeit ansteigt, ist somit bereits implizit gezeigt, dass der 
Kompressionsmodul zeitunabhängig ist bzw. eine signifikant schwächer ausgeprägte Zeitab-
hängigkeit als der Schubmodul und der Zugmodul hat (Fall 1). 
 
Eine weitere Verifizierung dieser Annahme wird im Folgenden durch die Berechnung des 
Kompressionsmoduls über die im vorherigen Abschnitt bestimmte Querkontraktionszahl und 
den Zugkriechmodul mit folgender Näherungsformel basierend auf Gleichung 6.10 durchge-
führt: 
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Abbildung 6.23: Kompressionsmodul Polycarbonat bei 23°C 
 
Abbildung 6.24: Kompressionsmodul Polypropylen bei 23°C 
Beide Werkstoffe weisen eine deutliche Lastabhängigkeit des Kompressionsmoduls auf. Für 
das untersuchte Polycarbonat ist der Kompressionsmodul nahezu zeitunabhängig (Abbildung 
6.23). Beim Polypropylen ist zwar eine zeitliche Abnahme des Kompressionsmoduls festzu-
stellen (Abbildung 6.24), diese ist allerdings verglichen mit der Zeitabhängigkeit des Zug- 
und des Schubmoduls (s. Abschnitt 6.1), vor allem im Bereich niedriger bis mittlerer Belas-
tungen, gering. Dies wird nochmal in Abbildung 6.25 und Abbildung 6.26 verdeutlicht. Hier 
ist die zeitabhängige Änderung des Kompressionsmoduls, des Zugkriechmoduls und des 
Schubkriechmoduls als Balkendiagramm dargestellt mit 
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),h1(G
),h1000(G),h1(GG
σ
σ−σ
=∆  6.16 
Für beide Werkstoffe kann festgestellt werden, dass die zeitliche Änderung des Kompressi-
onsmoduls im betrachteten Zeitraum deutlich geringer ist als die zeitliche Änderung des Zug 
und des Schubkriechmoduls. Selbst beim Polypropylen ist die zeitliche Änderung des Zug-
kriechmoduls bei der höchsten vorliegenden Belastung immer noch mehr als doppelt so groß 
als die des Kompressionsmoduls. Bei beiden Werkstoffen ist zu erkennen, dass die zeitliche 
Änderung von Schub- und Zugkriechmodul ähnlich groß sind. 
 
Abbildung 6.25: Vergleich der zeitabhängigen Abnahme von Zugkriechmodul und Kompressionsmodul bei 
1000 h Belastungsdauer (PC, 23°C) 
 
Abbildung 6.26: Vergleich der zeitabhängigen Abnahme von Zugkriechmodul und Kompressionsmodul bei 
1000 h Belastungsdauer (PP, 23°C) 
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6.2.3 Verhalten unter Druck 
Das Verhalten von Kunststoffen unter Zugbeanspruchung unterscheidet sich vom Verhalten 
unter Druckbeanspruchung [112]. Insgesamt sind aber nur wenige Informationen über das 
Kriechverhalten von Thermoplasten unter Druckbeanspruchung in der Literatur zu finden. In 
[58] wird von Wieser beispielsweise gezeigt, dass das Kriechverhalten im Druckbereich über 
einen sehr großen Lastbereich lastunabhängig ist. Sarabi zeigt in [64] zudem, dass das 
Kriechverhalten für kleine Lasten im Zug- und im Druckbereich identisch ist. Für eine weitere 
Untersuchung des Kriechverhaltens unter Druckbeanspruchung werden im Folgenden Druck-
kriechversuche durchgeführt. Als Probekörper wird bei diesen Versuchen der Stab mit Recht-
eckquerschnitt aus Abschnitt 5.2 verwendet. Für PP steht auch der in 5.2 beschriebene Rohr-
probekörper zur Verfügung.  
 
In Abbildung 6.27 bis Abbildung 6.29 sind die Versuchsergebnisse der Druckkriechversuche 
an vier verschiedenen Werkstoffen gezeigt. Die Versuchsergebnisse von den Versuchen am 
Rohrprobekörper sind in Abbildung 6.30 dargestellt. Bei allen Werkstoffen wird eine signifi-
kant kleinere Lastabhängigkeit für die Druckversuche festgestellt als bei den Zugversuchen in 
Abbildung 6.2 bis Abbildung 6.4. Dies wird nochmal in Abbildung 6.31 bis Abbildung 6.33 
verdeutlicht. Hier ist die prozentuale Änderung des Kriechmoduls bei 10 h in Abhängigkeit 
von der aufgebrachten Last dargestellt. Bei PP und PMMA ist eine deutlich stärkere Lastab-
hängigkeit unter Zug- als unter Druckbelastung zu erkennen. Bei PC ist die Lastabhängigkeit 
für kleinere Lasten im Druckbereich zunächst größer, dies hängt unter Umständen mit den 
relativ großen Messstreuungen für die kleinen Lasten im Druckbereich zusammen. Für große 
Lasten ist auch hier eine stärkere Lastabhängigkeit im Zugbereich festzustellen. 
 
Des Weiteren ist zum Vergleich von Zug- und Druckkriechverhalten eine Zugkriechkurve in 
Abbildung 6.27 bis Abbildung 6.30 dargestellt. Es ist zu erkennen, dass der Zug- und der 
Druckkriechmodul im Rahmen der Messungenauigkeiten sich nicht sehr stark unterscheiden. 
Für alle untersuchten Werkstoffe ergibt sich unter Druckbelastung ein etwas höherer Kriech-
modul als unter Zugbelastung. 
 
Die verhältnismäßig großen Messschwankungen, vor allem im Bereich kleiner Lasten, sind 
durch die nicht vollkommen gerade Auflagefläche der Stabprobekörper zu erklären. Hier-
durch kann es zu einer nicht senkrechten Krafteinleitung und somit zu Abweichungen in der 
auftretenden Dehnung kommen. 
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Abbildung 6.27: Druckkriechversuche an einem PC bei 23°C über 24 h (Stabprobekörper) 
 
Abbildung 6.28: Druckkriechversuche an einem PMMA bei 23°C über 24 h (Stabprobekörper) 
 
Abbildung 6.29: Druckkriechversuche an einem PP bei 23°C über 24 h (Stabprobekörper) 
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Abbildung 6.30: Druckkriechversuche an einem PP bei 23°C über 24 h (Rohrprobekörper) 
 
Abbildung 6.31: Vergleich lastabhängige Änderung des Kriechmoduls bei Zug- und Druckbelastung  
(PMMA, 23°C) 
 
Abbildung 6.32: Vergleich lastabhängige Änderung des Kriechmoduls bei Zug- und Druckbelastung (PC, 23°C) 
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Abbildung 6.33: Vergleich lastabhängige Änderung des Kriechmoduls bei Zug- und Druckbelastung (PP, 23°C) 
 
6.3 Zeit- und Lastabhängigkeit im Materialmodell 
Auf der Basis der in den vorherigen Kapiteln vorgestellten Versuchsergebnisse können im 
Folgenden Vereinfachungen bezüglich der Zeit- und Lastabhängigkeit der viskoelastischen 
Kenngrößen gemacht werden. Diese Vereinfachungen erlauben es, die Modellparameter an-
hand von Zugkriechdaten zu bestimmen. 
6.3.1 Kompressionsmodul 
Wie bereits im vorherigen Kapitel beschrieben, liegen selten Angaben über die Zeit- und 
Lastabhängigkeit des Kompressionsmoduls vor. Aus diesem Grund müssen hier vereinfa-
chende, werkstoffgerechte Annahmen getroffen werden. Wie im vorherigen Kapitel anhand 
diverser Literaturquellen und eigener Versuche gezeigt, ist die Zeitabhängigkeit des Komp-
ressionsmoduls sehr klein. Allerdings ist in den Versuchsergebnissen eine Lastabhängigkeit 
zu erkennen. Dies führt zur Definition eines zeitunabhängigen, aber lastabhängigen Kompres-
sionsmoduls im vorliegenden Materialmodell. Die Lastabhängigkeit wird über die Änderung 
des freien Volumens ∆f beschrieben. Für den Spannungstensor aus Gleichung 6.2 ergibt sich 
mit dem rein lastabhängigen Kompressionsmodul K(∆f): 
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6.3.2 Elastischer Schubmodulanteil G∞ 
Wie in Gleichung 6.17 ersichtlich, wird der Schubmodul im linear viskoelastischen Material-
modell durch eine Prony-Reihe beschrieben: 
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6.18 
G∞ entspricht hierbei der parallelgeschalteten Feder im Feder Dämpfer-Modell. Diese Feder 
trägt der Tatsache Rechnung, dass sich bei Versuchen über einen endlichen Belastungszeit-
raum der Schubmodul einen endlichen Wert behält (s. Abbildung 6.34), während die Max-
well-Elemente für eine sehr große Zeit auf einen Modulwert nahe Null abfallen. Für den li-
near viskoelastischen Bereich ist die Annahme zutreffend, dass diese Federsteifigkeit kons-
tant, also lastunabhängig, ist. In der Regel wird hier der Modulwert für den letzten gemesse-
nen Zeitpunkt verwendet [141]. Im nichtlinear viskoelastischen Modell bedeutet allerdings 
ein konstantes G∞, dass alle Kurven für große Zeiten gegen den gleichen Modulwert konver-
gieren. 
 
Abbildung 6.34: Approximation einer Kriechkurve durch eine Prony-Reihe (nach [141]) 
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Abbildung 6.35: Kriechmodulkurven für ein Polycarbonat bei 23°C [1] 
Abbildung 6.35 veranschaulicht diese Annahme an Kriechmodulkurven für ein Polycarbonat. 
Die Kriechdaten für diesen Werkstoff liegen für einen Zeitraum von 100.000 h vor ([1]). Es 
ist zu erkennen, dass die lastabhängigen Kriechmodulkurven für endliche Zeiten nicht gegen 
einen gleichen konstanten Wert konvergieren. Insbesondere bei einer in der Praxis durchaus 
üblichen Extrapolation der Kurven um eine Zehnerdekade ist dies ebenfalls nicht der Fall. Es 
ist immer noch eine ausgeprägte Lastabhängigkeit zu erkennen. Folglich wird G∞ im Materi-
almodell lastabhängig formuliert, so dass aus Gleichung 6.17 für den Spannungsdeviator 
folgt: 
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Es wird allerdings darauf hingewiesen, dass zum jetzigen Zeitpunkt dieses noch als mathema-
tische phänomenologische Abhängigkeit zu sehen ist und nicht unbedingt auf physikalischer 
Grundlage basiert. 
 
Bei einigen Werkstoffen können mit dem so modifizierten Materialmodell bereits sehr gute 
Simulationsergebnisse erzielt werden, wenn eine Lasterhöhung eine reine Verringerung des 
Kriechmoduls erzeugt, nicht aber einen anderen zeitlichen Verlauf. Wie in Abbildung 6.36 
zeigt, ist dies beim betrachteten Polycarbonat der Fall. Die lastabhängigen Modulkurven lie-
gen nach Abzug des lastabhängigen G nahezu aufeinander. Das bedeutet, dass hier keine 
zusätzliche Erweiterung des Materialmodells notwendig ist, da die Lastabhängigkeit bereits 
nahezu vollständig durch die Abhängigkeit von	Gund K vom freien Volumen beschrieben 
wird. 
G∞
extrapoliert
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Diese einfache Beschreibung der Lastabhängigkeit ist allerdings nicht bei allen Kunststoffen 
möglich. Bei dem ebenfalls untersuchten POM (s. Abbildung 6.37) ist nach Abzug von 
Gvon den Kriechmodulkurven immer noch eine deutliche Lastabhängigkeit gegeben und der 
zeitliche Verlauf der Kurven mit steigender Last ändert sich merklich. Es ist also eine zusätz-
liche Erweiterung des Materialmodells notwendig, die im Folgenden entwickelt wird [152-
154]. 
 
Abbildung 6.36: Schubkriechmodulkurven für ein PC bei 23°C nach Abzug des lastabhängigen G∞  
 
 
Abbildung 6.37: Schubkriechmodulkurven für ein POM bei 23°C nach Abzug des lastabhängigen G∞  
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6.3.3 Prony-Koeffizienten Gi und Relaxationszeiten τi 
Für eine weitere Modifikation des Materialmodells zur Beschreibung der vollständigen Last-
abhängigkeit des Schubmoduls besteht die Möglichkeit, entweder die Relaxationszeiten oder 
die Prony-Koeffizienten lastabhängig zu definieren. Lastabhängige Relaxationszeiten führen 
zu einer lastabhängigen horizontalen Verschiebung der Kurven entlang der Zeitachse. Wie in 
Abbildung 6.37 zu erkennen ist, ist dieser Ansatz nicht zielführend, da sich die Kurven nicht 
horizontal deckungsgleich verschieben lassen. Vielmehr muss eine Anpassung der Relaxati-
onsstärke über die Prony-Koeffizienten Gi vorgenommen werden, um eine vollständige Be-
schreibung der Lastabhängigkeit zu erreichen. Aus diesem Grund werden in einer weiteren 
Modifikation des Modells die Gi lastabhängig formuliert, die Relaxationszeiten bleiben last-
unabhängig. Hierdurch ergibt sich für den Spannungsdeviator folgende Gleichung: 
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Für den Spannungstensor folgt schließlich 
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Des Weiteren vereinfacht die Annahme der lastunabhängigen Relaxationszeiten die numeri-
sche Handhabbarkeit der Tangentengleichung bei der Implementierung in numerische Be-
rechnungsverfahren, wie z.B. FEM. Da die Relaxationszeiten im Gegensatz zu den Prony-
Koeffizienten nicht als lineare Koeffizienten sondern als Exponenten auftreten, würden last-
abhängige Relaxationszeiten zu umfangreicheren Gleichungen führen [93]. 
 
6.3.4 Verhalten unter Druck 
Aufgrund der Tatsache, dass Kunststoffe im Druckbereich ein anderes Spannungs-Dehnungs-
Verhalten aufweisen als im Zugbereich [112], muss im Materialmodell zwischen diesen Be-
lastungsarten unterschieden werden. Da in den meisten Fällen aber nur Daten für den Zugbe-
reich zur Verfügung stehen, ist für die Beschreibung des Druckbereichs eine Annahme zu 
treffen. Wie bereits in Kapitel 6.2.3 gezeigt wurde, weisen Kunststoffe im Druckbereich eine 
nur sehr geringe Lastabhängigkeit des Kriechverhaltens auf. Diese Beobachtungen werden 
gestützt durch die Ergebnisse in [58, 64], so dass sowohl Schub- als auch Kompressionsmo-
dul im Druckbereich lastunabhängig formuliert. Für niedrige Lasten, d. h. im linear viskoelas-
tischen Bereich, kann zudem beobachtet werden, dass Zug- und Druckbelastungen ähnliche 
Deformationen hervorrufen. Deswegen werden im Materialmodell für den gesamten Druckbe-
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reich die Schub- und Kompressionsmodulwerte von kleinen Belastungen im Zugbereich ver-
wendet. Für Schub- und Kompressionsmodul ergibt sich der in Abbildung 6.38 schematisch 
dargestellte Verlauf in Abhängigkeit vom freien Volumen. 
 
Abbildung 6.38: Schematischer Verlauf des Kompressions- und Schubmoduls im entwickelten Ansatz 
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6.4 Formulierung des Materialmodells 
Zusammenfassend ergibt sich mit den in Kapitel 6.3 getroffenen Annahmen für das entwi-
ckelte Modell: 
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mit der Änderung des freien Volumens ∆f und der Volumendehnung εvol 
 
∆f = ε11+ε22+ε33 = εvol 6.24 
Die Funktion zur mathematisch-phänomenologischen Beschreibung der Abhängigkeit von K, 
G∞ und Gk von der volumetrischen Dehnung unterliegt folgenden Anforderungen: 
 
• Die Funktion muss eine gute Approximation für verschiedene Werkstoffe liefern, um 
so die Abhängigkeit der Größen vom freien Volumen in bestmöglicher Näherung dar-
stellen zu können. 
 
• Die Fallunterscheidung zwischen Zug- (∆f ≥ 0) und Druckbereich (∆f < 0) erfordert 
eine Funktion, die eine Tangente mit der Steigung 0 für ∆f = 0 besitzt und dort stetig 
verläuft. 
 
• Aufgrund der monotonen Abhängigkeit der einzelnen Größen von ∆f, muss die Funk-
tion für ∆f ≥ 0 ebenfalls streng monoton sein. 
 
• Eine effektive Implementierung des Materialmodells erfordert, dass die Funktion ana-
lytisch integrierbar ist. 
 
• Da die vorliegenden Daten, die zur Kalibrierung genutzt werden, immer nur einen ge-
wissen Bereich der Abhängigkeit vom freien Volumen beschreiben, muss eine sinn-
volle Extrapolation möglich sein. Hierzu muss die Funktion für ∆f ≥ 0 streng monoton 
fallend und immer größer Null sein.  
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Diese Anforderungen werden durch eine Summe von Gauß-Funktionen erfüllt: 
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c, ak und bk sind hierbei Konstanten. Durch die Variation der Anzahl der Gauß-Glieder kön-
nen beliebige Kurvenverläufe approximiert werden. Des Weiteren ist die Funktion streng mo-
noton, strebt gegen einen konstanten Wert und die Steigung der Kurve bei ∆f=0 ist Null. Au-
ßerdem ist die Funktion analytisch integrierbar, was eine effektive Implementierung des Mo-
dells ermöglicht: 
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Hiermit ergibt sich für K(∆f), G∞(∆f) und Gi(∆f) in Gleichung 6.22 für ∆f ≥ 0 [155]:  
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Durch die Beschreibung der Lastabhängigkeit des Kompressionsmoduls und des Schubmo-
duls in Form dieser Gaussfunktionen, ist für beliebige Lastabhängigkeiten bei unterschiedli-
chen Werkstoffen eine sehr gute Approximation möglich. Dadurch, dass die Funktion integ-
rierbar ist, ist eine effektive Implementierung des Materialmodells möglich [156]. 
6.5 Umrechnung von Kriechdaten in Relaxationsdaten 
Im entwickelten Ansatz wird die Lastabhängigkeit in Abhängigkeit von der Änderung des 
freien Volumens bzw. der volumetrischen Dehnung beschrieben. Die Kalibrierung des Mo-
dells geschieht allerdings auf der Basis von Kriechdaten, die immer in Abhängigkeit der 
Spannung vorliegen. Daher ist eine Umrechnung der Kriechdaten in dehnungsabhängige Da-
ten notwendig. In einem ersten Schritt werden hierzu zunächst die Modulkurven so umge-
rechnet, dass auf der y-Achse die Dehnung in 11-Richtung steht. Für den uniaxialen Fall gilt: 
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Aus diesen Dehnungsverläufen über der Zeit kann ein isochrones Spannungs-Dehnungs-
Diagramm generiert werden. Dieses dient dann wiederum dazu, zu konstanten Dehnungen die 
Spannungswerte bei verschiedenen Zeiten auszulesen, um Relaxationskurven zu erzeugen. 
Die Vorgehensweise ist schematisch in Abbildung 6.40 dargestellt. 
 
Abbildung 6.39: Umrechnung von Kriech- in Relaxationsdaten 
Bei der so vorgenommenen Generierung von Relaxationsdaten aus Kriechversuchen wird 
implizit angenommen, dass das Kriechverhalten gleich dem Relaxationsverhalten ist und da-
her beide Daten ohne weiteres ineinander überführt werden können. Laut [157] und [158] ist 
dies jedoch nicht immer der Fall. In [158] wird daher eine Methode vorgestellt, mit der die 
Kriechmodulkurven so angepasst werden können, dass der Fehler bei der Umrechnung mini-
miert wird. Hierzu wird die Kriechfunktion doppelt logarithmisch aufgetragen und einzelne 
Kurvenabschnitte mit Geraden angenähert (Abbildung 6.40). 
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Abbildung 6.40: Approximation der Spannungsrelaxationsfunktion durch Geraden 
Im jeweiligen Abschnitt gilt für die Spannungsrelaxationsfunktion 
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Es kann gezeigt werden, dass für die Kriechnachgiebigkeitsfunktion gilt ([157, 158]): 
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Mit der Darstellung von ER(t) und JK(t) als Potenzfunktion mit den Funktionsparametern α, β 
und m. In [157, 158] wird gezeigt, dass dieser Ansatz erfüllt ist unter der Nebenbedingung: 
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Somit kann die Näherung für das Produkt aus Kriechnachgiebigkeitsfunktion und Spannungs-
relaxationsfunktion angegeben werden als 
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Eine Berechnung des Korrekturfaktors 
( )
pi
pi
m
msin
 für verschiedene technische Kunststoffe ist in 
Tabelle 6.1 aufgelistet. Betrachtet werden jeweils Kriechkurven bei Raumtemperatur unter 
der höchsten, vorliegenden Spannung. Alle Werte liegen nahe eins. Der zu erwartende Fehler 
bei der Umrechnung von Kriech- in Relaxationsdaten ohne Korrekturfaktor beträgt also für 
den betrachteten Bereich nur wenige Prozent.  
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Werkstoff Korrekturfaktor 
PC 0,992 
PMMA 0,988 
POM 0,988 
PBT 0,942 
PP 0,963 
PC-ABS 0,974 
Tabelle 6.1: Korrekturfaktor bei der Umrechnung von Kriech- in Relaxationsdaten für verschiedene Werkstoffe 
In Anhang A 3 wird für drei verschiedene Werkstoffe (PP, PC, PC/ABS) eine Validierung 
dieses Ansatzes durchgeführt. Auch die Ergebnisse der Validierung bestätigen, dass die An-
wendung des Korrekturfaktors einen vernachlässigbaren Einfluss hat.  
6.6 Kalibrierung  
Für die Kalibrierung des Materialmodells anhand von uniaxialen Zugkriechdaten wurden in 
den letzten Kapiteln einige Annahmen getroffen, die im Folgenden nochmal zusammenge-
fasst werden: 
• Änderung des freien Volumens ∆f als Parameter zur Beschreibung der Lastab-
hängigkeit 
• Zeitabhängige Querkontraktionszahl 
• Lastabhängiger und zeitunabhängiger Kompressionsmodul 
• Beschreibung des Schubmoduls über eine Prony-Reihe mit lastunabhängigen 
Relaxationszeiten sowie lastabhängigem G∞ und Gi 
• linear viskoelastisches Verhalten im Druckbereich (∆f<0) 
Bei der Bestimmung der Modellparameter wird in einem ersten Schritt aus den Kriechdaten 
ein spannungsabhängiger Kompressionsmodul Kσ	ermittelt werden. Dies geschieht über die 
Querkontraktionszahl  und der Zugkriechmodul	Et, σ	aus den Werkstoffdaten. Für die Ab-
schätzung der Querkontraktionszahl kann folgende Näherungsformel herangezogen werden 
[93]: 
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t ⋅−=ν  6.35 
Eine Validierung dieser Näherungsformel befindet sich im Anhang. Dabei wird untersucht ob 
die Verwendung von 0, der Querkontraktionszahl zur kleinsten vorliegenden Zeit, oder von 
∞, der Querkontraktionszahl zur größten vorliegenden Zeit, bessere Ergebnisse liefert. Es 
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wird gezeigt, dass in beiden Fällen gute Simulationsergebnisse erzielt werden können. Es 
kann also an dieser Stelle sowohl 0 als auch ∞ verwendet werden. 
 
Mit der berechneten Querkontraktionszahl und dem Zugkriechmodul kann dann ein lastab-
hängiger Kompressionsmodul berechnet werden über folgende Beziehungen: 
 
0
0
63
EK
ν−
=  6.36 
oder 
 
∞
∞
ν−
=
63
EK  6.37 
Aus dem rein lastabhängigen Kompressionsmodul K(σ) aus Gleichung 6.36 oder 6.37 berech-
net sich eine zeitabhängige Querkontraktionszahl zu: 
 ( ) ( ))(K6
,tE)(K3
t
σ
σ−σ
=ν  6.38 
Für verschiedene Spannungen folgt aus den vorliegenden Kriechmodulkurven eine zeitlich 
verlaufende Dehnung gemäß: 
 ( ) ( )t,Et,11 σ
σ
=σε
 6.39 
Die Änderung des freien Volumens
 
berechnet sich aus der zeit- und spannungsabhängigen 
Dehnung ε11 für jede Kriechkurve und der entsprechenden Querkontraktionszahl: 
 ( ) ( ) ( )( )t21t,t,f 11 ν−⋅σε=σ∆  6.40 
Mit dem zeitlichen Verlauf der volumetrischen Dehnung und der dazugehörigen Spannung 
einer Kriechkurve kann ein isochrones Spannungs-Dehnungs-Diagramm erzeugt werden, in 
dem auf der x-Achse die volumetrische Dehnung bzw. das damit direkt korrespondierende 
freie Volumen aufgetragen ist. Aus diesem Diagramm werden bei konstanten ∆f-Werten die 
zugehörigen Spannungswerte auf den entsprechenden Isochronen ausgelesen.  
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Abbildung 6.41: Auslesen von Spannungswerten zu konstanten εvol-Werten aus dem Isochronen-Diagramm 
Mit dieser zeitlich verlaufenden Spannung und der zugehörigen konstanten volumetrischen 
Dehnung sowie der Querkontraktionszahl berechnet sich jeweils ein Verlauf für ( )t,fE ∆ . 
Schub- und Kompressionsmodul in Abhängigkeit von der Änderung des freien Volumens 
ergeben sich über folgenden Zusammenhang: 
 
)t(63
)t,f(E)f(K
ν−
∆
=∆
 6.41 
 
)t(22
)t,f(E)t,f(G
ν+
∆
=∆
 
6.42 
 
Der Kompressionsmodul wird mittels nichtlinearer Regression durch eine Gaußfunktion 
(Gleichung 6.27) approximiert. Aus den lastabhängigen Schubmodulkurven wird zunächst 
G∞(∆f) als Schubmodulwert bei der größten vorliegenden Zeit bestimmt. Der verbleibende 
Anteil des Schubmoduls (G(∆f, t)- G∞(∆f)) wird durch eine Prony-Reihe approximiert.  
 
Wie in 6.3.3 beschrieben, sind auch die Prony-Koeffizienten Gk lastabhängig formuliert. 
Durch eine Approximation der Relaxationskurve der kleinsten betrachteten Last mit einer 
Prony-Reihe ergeben sich die Relaxationszeiten und die Gk. Für die weiteren Modulkurven 
werden mittels nichtlinearer Regression nur noch die Gk angepasst, die Relaxationszeiten 
bleiben konstant (s. Abbildung 6.48). Durch dieses Vorgehen ergeben sich die Gk in Abhän-
gigkeit von der Änderung des freien Volumens, wobei die Relaxationszeiten lastunabhängig 
bleiben. Auch der Verlauf der Gk in Abhängigkeit vom freien Volumen wird durch eine 
Summe von Gauß-Funktionen approximiert (Gleichung 6.29). 
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In Abbildung 6.42 bis Abbildung 6.47 sind Approximationen für K(∆f), G∞(∆f) und Gi(∆f) 
für ein POM dargestellt. Für diesen Werkstoff wurden die entsprechenden Modellparameter 
bestimmt neben dem lastabhängigen K und G∞ wurden auch vier lastabhängige Prony-
Koeffizienten bestimmt. Alle Daten werden in sehr guter Näherung approximiert. 
 
Abbildung 6.42: Approximation Kompressionsmodul, POM, 23°C 
 
Abbildung 6.43: Approximation G∞, POM, 23°C 
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Abbildung 6.44: Approximation G1, POM, 23°C 
 
Abbildung 6.45: Approximation G2, POM, 23°C 
 
Abbildung 6.46:Approximation G3, POM, 23°C 
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Abbildung 6.47: Approximation G4, POM, 23°C 
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Abbildung 6.48: Vorgehen bei der Bestimmung der lastabhängigen Prony-Koeffizienten 
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Die beschriebene Methode zur Modellkalibrierung, erfordert Umrechnungen der Werkstoffda-
ten. Zu diesem Zweck wird ein Programm entwickelt, das eine vollständig automatisierte Pa-
rameterbestimmung anhand von Zugkriechdaten erlaubt. Der Aufbau und die Funktionsweise 
des Programms werden in Anhang A 1 beschrieben. 
6.7 Validierung des Modells  
Die Belastbarkeit und Anwendungstauglichkeit des Ansatzes werden im Folgenden anhand 
von Simulationen unter verschiedenen Belastungszuständen an Probekörpern und Beispiel-
bauteilen überprüft. 
6.7.1 Uniaxialer Zugkriechversuch 
Für eine erste Validierung des Ansatzes werden Simulationen von uniaxialen Kriechversu-
chen für vier verschiedene Thermoplaste durchgeführt. Wie in Abbildung 6.49 bis Abbildung 
6.52 zu erkennen ist, kann das Kriechverhalten der Werkstoffe unter uniaxialer Zugbelastung 
für alle Werkstoffe in guter bis sehr guter Näherung abgebildet werden. Dies gilt sowohl für 
die amorphen Werkstoffe PMMA und PC als auch für die teilkristallinen Werkstoffe POM 
und PP sowie für das Polymerblend PC/ABS.  
 
Bei PC, POM und PC/ABS kann die Lastabhängigkeit über den kompletten Lastbereich bis 
30 MPa abgebildet werden. Bei dem vorliegenden PP können nur Messungen bis 15 MPa 
über den entsprechenden Zeitraum durchgeführt werden, da es bei höheren Lasten zu plasti-
schen Verformungen und später zum Bruch der Probe kommt. Dieses Verhalten kann mit dem 
vorliegenden Modell jedoch nicht mehr abgebildet werden.  
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Abbildung 6.49: Vergleich Simulation und Versuch - einachsiger Zugkriechversuch PC, 23°C 
 
Abbildung 6.50: Vergleich Simulation und Versuch - einachsiger Zugkriechversuch PP, 23°C 
 
Abbildung 6.51: Vergleich Simulation und Versuch - einachsiger Zugkriechversuch PC/ABS, 23°C 
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Abbildung 6.52: Vergleich Simulation und Versuch 
6.7.2 Beispielbauteil 1 
Kunststoffbauteile sind in der Praxis meist mehrachsigen Spannungszuständen ausgesetzt. 
Aus diesem Grund ist es zur Überprüfung der Praxistauglichkeit
thodik wichtig, Simulationen an mehrach
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Träger durchgeführt. Das Baut
belastet. Der Versuch wird im FEA
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Abbildung 6.54: Auswertung am Beispielbauteil - Absenkung a und Verdrehwinkel α 
Für Polycarbonat liegt die maximale Abweichung bei ca. 10% was im Bereich der Mess-
schwankungen liegt. Bei Polypropylen liegen die maximalen Abweichungen mit ca. 20% et-
was höher, was auf die ausgeprägtere Nichtlinearität des Werkstoffs zurückzuführen ist. Des 
Weiteren ist der Werkstoff deutlich weicher und duktiler als beispielsweise das Polycarbonat, 
was die sichere Einspannung des Bauteils im Kriechversuch erschwert. Die Annahme einer 
ideal festen Einspannung in der Simulation ist dann nicht mehr zutreffend, wodurch es zu 
Abweichungen zwischen Simulation und Versuch kommen kann. In Anbetracht der Tatsache, 
dass Fertigungseinflüsse und Maßtoleranzen am Bauteil in der Simulation ebenfalls nicht be-
rücksichtigt werden, wird das reale Deformationsverhalten der Bauteile in der Simulation in 
sehr guter Näherung beschrieben. 
 
Abbildung 6.55: Vergleich Simulation und Versuch – Absenkung des Beispielbauteils aus Polycarbonat, 23°C 
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Abbildung 6.56: Vergleich Simulation und Versuch – Verdrehwinkel des Beispielbauteils aus Polycarbonat, 
23°C 
 
Abbildung 6.57: Vergleich Simulation und Versuch – Absenkung des Beispielbauteils aus Polypropylen, 23°C 
 
Abbildung 6.58: Vergleich Simulation und Versuch – Absenkung des Beispielbauteils aus Polypropylen, 23°C 
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6.7.3 Beispielbauteil 2 
Eine zweite Validierung des entwickelten Ansatzes unter mehrachsiger Belastung wird an 
einem Modell eines Pedals durchgeführt. Das Pedal wird in der in Abbildung 6.59 dargestell-
ten Vorrichtung durch eine am vorderen Ende angreifende Gewichtskraft über 1.000 Stunden 
belastet. Durch die angreifende Gewichtskraft entsteht im Pedal ein mehrachsiger Spannungs-
zustand. In der Simulation wird überprüft, in wie weit das mechanische Deformationsverhal-
ten des Pedals abgebildet werden kann. Als Werkstoffe werden PP und PMMA verwendet. Es 
werden jeweils zwei Laststufen mit je drei Proben geprüft.  
  
Abbildung 6.59: Versuchsaufbau Pedal 
Der Vergleich der Messergebnisse mit den Simulationsergebnissen ist in Abbildung 6.60 dar-
gestellt. Die maximale Abweichung zwischen Simulation und Experiment beträgt sowohl bei 
PMMA als auch bei PP ca. 15-20%. Wie schon bei dem Beispielbauteil im vorherigen Ab-
schnitt, weist das Pedal fertigungsbedingte Maß- und Gestaltabweichungen auf, die in der 
Simulation nur bedingt berücksichtigt werden können. Aufgrund dieser Tatsache sind die auf-
tretenden Abweichungen als gering zu bewerten. Das Langzeitdeformationsverhalten des 
Bauteils kann also in sehr guter Näherung durch den entwickelten Ansatz und das Material-
modell abgebildet werden. 
F
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Abbildung 6.60: Vergleich Simulation und Experiment, Polypropylen, 23°C 
 
Abbildung 6.61: Vergleich Simulation und Experiment, PMMA, 23°C 
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6.7.4 Biaxialversuche 
Eine weitere Validierung des entwickelten Ansatzes wird an Kriechversuchen unter biaxialer 
Belastung durchgeführt. Als Probekörper wird der in Abschnitt 5.3 beschriebene Iosipescu-
Probekörper verwendet. Der Versuchsaufbau mit Probenklemme ist in Abbildung 2.1 darges-
tellt. Durch diese Belastungsvorrichtung wird der Probekörper gleichzeitig auf Zug und Schub 
belastet. Für die Werkstoffe PP, PMMA und PC werden jeweils Versuche über 250 Stunden 
bei zwei verschiedenen Lasten durchgeführt. Als Vergleichsgröße wird die zeitabhängige 
Schubdehnung εxy(t) im Belastungsquerschnitt verwendet. Der Vergleich zwischen Simulati-
on und Versuch ist in Abbildung 6.63 bis Abbildung 6.65 dargestellt. 
 
Abbildung 6.62. Aufbau Biaxialversuch am Iosipescu-Probekörper 
εxy
F
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Abbildung 6.63: Vergleich Simulation und Biaxialversuch, Polycarbonat, 23°C 
 
Abbildung 6.64: Vergleich Simulation und Biaxialversuch, PMMA, 23°C 
 
Abbildung 6.65: Vergleich Simulation und Biaxialversuch, Polypropylen, 23°C 
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Für alle drei untersuchten Werkstoffe wird das mechanische Werkstoff- und Bauteilverhalten 
durch die Simulation im Rahmen der Messungenauigkeit wiedergegeben. Die sehr gute Ab-
bildung des realen Langzeitdeformationsverhaltens durch den entwickelten Ansatz wird also 
auch durch diesen Versuch bestätigt. 
6.7.5 Dynamische Versuche 
Die bisherigen Versuche zur Validierung des Ansatzes sind ausschließlich Versuche unter 
zeitlich konstanter Last. Ein geeigneter Ansatz muss aber auch das mechanische Deformati-
onsverhalten bei wechselnder Last abbilden können. Aus diesem Grund wird im Folgenden 
das Be- und Entlastungsverhalten eines Probekörpers simuliert. Die Ergebnisse werden ver-
glichen mit dem realen Be- und Entlastungsverhalten eines Probekörpers, der in einer DMA 
(Dynamisch-Mechanische-Analyse) schwellend bei 0,1 Hz belastet wird. In Abbildung 6.66 
und Abbildung 6.67 zeigt sich, dass sowohl Be- und Entlastung als auch die dynamische Stei-
figkeit in guter Näherung abgebildet werden. Allerdings ist die Hysterese beim realen Ver-
such etwas ausgeprägter, was darauf zurückzuführen ist, dass die kleinste vorliegende Relaxa-
tionszeit im Materialmodell für beide Werkstoffe im Bereich von knapp einer Stunde liegt. 
Die Belastungsfrequenz bei den Versuchen beträgt 0,1 Hz was einer Zyklusdauer von 10 Se-
kunden entspricht. Aufgrund der fehlenden Information im Materialmodell über das visko-
elastische Verhalten für diese kleinen Zeiten, wird dieser Bereich nahezu linear elastisch ab-
gebildet.  
 
Abbildung 6.66: Belastungszyklus für PC bei 0,1 Hz, 23°C 
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Abbildung 6.67: Belastungszyklus für PMMA bei 0,1 Hz, 23°C 
6.8 Temperaturabhängigkeit 
Der entwickelte Ansatz kann das lastabhängige Langzeitverhalten von Kunststoffen abbilden. 
Ein werkstoffgerechter Ansatz muss zusätzlich in der Lage sein, die starke Temperaturabhän-
gigkeit des Langzeitverhaltens zu berücksichtigen. Im Folgenden werden basierend auf drei in 
der Literatur verbreiteten Theorien Erweiterungen des Materialmodells zur Berücksichtigung 
der Temperaturabhängigkeit vorgenommen.  
 
Abgesehen von der Anforderung, das Werkstoffverhalten möglichst genau abzubilden, gilt es 
auch hier den Mehraufwand durch Versuche möglichst gering zu halten. Temperaturabhängi-
ge Langzeitkriechdaten sind in Werkstoffdatenbanken selten vorhanden und eine Bestimmung 
des Langzeitkriechverhaltens bei unterschiedlichen Temperaturen würde einen erheblichen 
zusätzlichen experimentellen Aufwand bedeuten. Aus diesem Grund müssen auch hier werk-
stoffgerechte Annahmen zur Vereinfachung getroffen werden. 
 
6.8.1 Iso Free Volume - Konzept 
Wie bereits in Kapitel 3 beschrieben wird zur Reduzierung des Versuchsaufwandes häufig das 
Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip verwendet. Durch eine rein horizontale Verschiebung 
werden die Kriechkurven bei unterschiedlichen Temperaturen entlang der Zeitachse auf eine 
Kurve bei einer bestimmten Referenztemperatur geschoben. Eine in der Literatur häufig be-
schriebene vertikale Verschiebung über der Modulachse wird zur Vereinfachung meist ver-
nachlässigt. Dieser Ansatz kann auch genutzt werden, das oben beschriebene Modell zu er-
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weitern, indem die Kriechkurve bei der Referenztemperatur entlang der Zeitachse auf Kurz-
zeitkriechkurven bei den entsprechenden Prüftemperaturen verschoben werden (s. Abbildung 
6.68). 
 
Abbildung 6.68: Zeit-Temperatur-Verschiebung mit rein horizontaler Verschiebung 
Mit dieser Erweiterung sieht der entwickelte Ansatz folgendermaßen aus: 
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Der Zeit-Temperatur-Verschiebungsfaktor aT, der in einer temperaturabhängigen Skalierung 
der Relaxationszeiten resultiert, kann anhand von Kurzzeitkriechdaten über ca. 2 h bei unter-
schiedlichen Temperaturen bestimmt werden. 
 
Die Erweiterung basiert auf dem Iso Free Volume Modell. Dieser Ansatz wird in [159, 160] 
vorgestellt und besagt, dass der freie Volumenanteil unterhalb der Glasübergangstemperatur 
nicht temperaturabhängig und somit konstant ist. Für die Änderung des freien Volumens gilt 
demnach weiterhin:  
 
vol))t(21(f ε=ν−=∆  6.44 
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Abbildung 6.69: Iso Free Volume Ansatz 
In Abbildung 6.70 sind die Simulationsergebnisse für ein Polycarbonat bei einer Referenz-
temperatur von 23°C dargestellt. Die Temperaturabhängigkeit wird in sehr guter Näherung 
simuliert. Allerdings wird mit steigender Temperatur der abbildbare Temperaturbereich im-
mer kleiner, so dass schließlich bei 90°C keine Aussage mehr über das temperaturabhängige 
Langzeitverhalten getroffen werden kann.  
 
Abbildung 6.70: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens mittels Iso Free Volume Ansatz, PC, 
5 MPa 
V
TTg
besetztes Volumen
0
500
1000
1500
2000
2500
1 10 100 1000 10000 100000
E
 [
M
P
a
]
t [h]
23°C sim
40°C sim
60°C sim
23°C
40°C
60°C 
90°C
102 
 
Abbildung 6.71: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens mittels Iso Free Volume Ansatz, 
PC/ABS, 5 MPa 
6.8.2 Iso Core Volume - Konzept 
Obwohl beim Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip oft als Vereinfachung lediglich horizon-
tal entlang der Zeitachse verschoben wird (z.B. [36, 37, 41]) ist eine zusätzliche vertikale 
Verschiebung notwendig [30, 39, 40]. Diese vertikale Verschiebung resultiert aus temperatur-
abhängigen Dichteänderungen unterhalb der Glasübergangstemperatur Tg. Sie wird meist ver-
nachlässigt, was allerdings zu fehlerhaften Ergebnissen führen kann [28, 52]. Aus diesem 
Grund wird in einer weiteren Modifizierung eine zusätzliche vertikale Verschiebung in den 
vorgestellten Ansatz integriert.  
 
Abbildung 6.72. Vertikale Verschiebung beim Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip 
Die Grundlage für diese Erweiterung ist der so genannte Iso Core Volume Ansatz [161-163]. 
Dieser Ansatz postuliert, dass die thermische Volumenausdehnung unterhalb Tg vollständig 
auf der Expansion des freien Volumens basiert. Das besetzte Volumen bleibt konstant, Abbil-
dung 6.73. Basierend auf dieser Annahme entwickelt sich Gleichung 6.44 für die Änderung 
des freien Volumen zu:  
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Tfff ∆+∆=∆ σ  6.45 
mit dem mechanisch induzierten freien Volumen 
 ))t(21(f ν−=∆ σ  6.46 
und dem thermisch induzierten freien Volumen  
 Tf fvT ∆α=∆  6.47 
folgt 
 T))t(21(f fv∆α+ν−=∆  6.48 
 
 
Abbildung 6.73. Iso Core Volume Ansatz 
 
Aufgrund der Abhängigkeit von Gk, G∞ und K vom freien Volumen f im Materialmodell re-
sultiert eine Änderung der Temperatur in einer vertikalen Verschiebung der Referenzkriech-
kurve. Als Temperaturausdehnungskoeffizient αfv für das freie Volumen kann in diesem Fall 
der Volumenausdehnungskoeffizient α für den Werkstoff eingesetzt werden, da das Modell 
wie oben beschrieben davon ausgeht, dass die thermische Ausdehnung alleine auf der Aus-
dehnung des freien Volumens basiert. Für die meisten Werkstoffe ist der lineare thermische 
Ausdehnungskoeffizient β in Werkstoffdatenbanken angegeben (z.B. [1]). Für einen isotropen 
Werkstoff kann dann der thermische Volumenausdehnungskoeffizient α über folgende Nähe-
rungsgleichung aus dem linearen Ausdehnungskoeffizient β berechnet werden [157].  
 α≈3·β 6.49 
Die Simulationsergebnisse zu diesem Ansatz sind in Abbildung 6.74 dargestellt. Die vertikale 
Verschiebung, die durch diesen Ansatz geschieht, ist so groß, dass keine sinnvolle horizontale 
Verschiebung vorgenommen werden kann, um die Referenzkurve auf die temperaturabhängi-
gen Kriechkurven zu verschieben. Dies ist damit zu erklären, dass das berechnete thermisch 
induzierte freie Volumen Tf∆  aufgrund des zu hoch gewählten thermischen Ausdehnungs-
V
TTg
besetztes Volumen
freies Volumen
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koeffizienten des freien Volumens überschätzt wird. Dennoch eignet sich diese rein vertikale 
Verschiebung zumindest für eine erste Abschätzung des temperaturabhängigen Langzeitver-
haltens, wenn keine Werkstoffdaten zur Verfügung stehen. Für eine exakte Berechnung ist 
allerdings noch eine weitere Modifikation des Ansatzes notwendig.  
 
 
Abbildung 6.74: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens mittels Iso Core Volume Ansatz, PC, 
5 MPa 
 
Abbildung 6.75: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens mittels Iso Core Volume Ansatz, 
PC/ABS, 5 MPa 
 
6.8.3 Reales thermisches Ausdehnungsverhalten des freien Volumens  
Sowohl der Iso Core Volume Ansatz als auch der Iso Free Volume Ansatz scheinen das reale 
Werkstoffverhalten nur bedingt abbilden zu können. Eine direkte Messmethode für das freie 
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Volumen ist die Positronen-Annihilations-Lebensdauer-Spektroskopie (PALS). Die folgende 
Beschreibung dieser Messmethode basiert auf den Ausführungen von [17, 164, 165]. Bei der 
PALS wird die Lebensdauer eines Positrons gemessen, d.h. die Zeit vom Eintritt in die Probe 
bis zur Annihilation. In einem idealen Festkörper liegt die Lebensdauer eines Positrons bei 
etwa 100 ps. Aufgrund seiner positiven Ladung befinden sich die Potenzialminima für das 
Positron im Festkörper zwischen den Atomen. Diese Minima sind an Leerstellen besonders 
tief, was dazu führt, dass die Positronen an solchen Stellen bevorzugt eingefangen werden. Es 
kann also über das Vorkommen der Positronen auf die Verteilung des freien Volumens rück-
geschlossen werden. Da an den Fehlstellen zudem die Elektronendichte gering ist, dauert es 
länger, bis das Positron annihiliert ist. Über die Lebensdauer der Positronen kann somit die 
Leerstellengröße bestimmt werden. Das freie Volumen wird hierbei als kugelförmiges Poten-
tial angenommen, welches von einer Elektronenschicht der Dicke ∆R umgeben ist. Dann er-
gibt sich für die Lebensdauer τ3 [ns] der Positronen als Funktion des Radius des freien Volu-
mens R[Å]: 
 











 pi
pi
+−⋅=
τ 003 R
R2
sin
2
1
R
R121  6.50 
mit R0=R+∆R mit ∆R=0,166 nm [164, 166, 167] 
 
In [166, 168] wird das reale thermische Ausdehnungsverhalten von Kunststoffen mittels Po-
sitronen Annihilation Lebensdauer Spektroskopie untersucht. Es wird gezeigt, dass sich so-
wohl das freie Volumen als auch das besetzte Volumen bei Erwärmung ausdehnen. Das reale 
Werkstoffverhalten kann also als eine Mischform aus Iso Core Volume und Iso Free Volume 
Ansatz verstanden werden (Abbildung 6.76). Integriert in den entwickelten Ansatz resultiert 
dieses Verhalten in einer vertikalen Verschiebung, bedingt durch die Ausdehnung des freien 
Volumens und einer zusätzlichen horizontalen Verschiebung (Abbildung 6.77). [154] 
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Abbildung 6.76. Thermisches Ausdehnungsverhalten des freien Volumens 
 
Abbildung 6.77. Kombination von horizontaler und vertikaler Verschiebung beim Zeit-Temperatur-
verschiebungs-Prinzip 
Eine weitere Berechnung wird für Polycarbonat mit den in [166] angegebenen Werten für den 
freien Volumenanteil und dem thermischen Ausdehnungskoeffizient für das freie Volumen 
durchgeführt. Die Simulationsergebnisse sind in Abbildung 6.78 dargestellt. Das temperatur-
abhängige Langzeitverhalten wird in sehr guter Näherung über einen weiten Temperatur und 
Zeitbereich abgebildet. Dies gilt auch für das untersuchte PC/ABS. 
 
Die Simulationen für das untersuchte PP in Abbildung 6.80 basieren auf Daten aus 1.000 h 
Zugkriechversuchen bei 23°C. Deswegen kann hier bereits bei 60°C nur noch ein relativ ge-
ringer Zeitbereich abgebildet werden. Allerdings kann gezeigt werden, dass auch für diesen 
teilkristallinen Werkstoff die Temperaturabhängigkeit in guter Näherung abgebildet werden 
kann.  
 
 
Abbildung 6.78. Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens (PALS), PC, 5 MPa 
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Abbildung 6.79: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens (PALS), PC/ABS, 5 MPa 
 
Abbildung 6.80: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens (PALS), PP, 5 MPa 
Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass durch diese Erweiterung des Ansatzes das 
temperaturabhängige Langzeitverhalten über einen weiten Zeitbereich in guter Näherung dar-
gestellt werden kann. Die Temperaturabhängigkeit kann für alle Werkstoffe bis 60°C in guter 
Näherung beschrieben werden. Größere Abweichungen ergeben sich für PC und PC/ABS erst 
bei 90°C wobei die maximale Abweichung für das PC bei ca. 13% liegt und für das PC/ABS 
bei ca. 25%. 
 
Diese Abweichungen bei hohen Temperaturen sind damit zu erklären, dass das Materialmo-
dell anhand von Kriechdaten bei Raumtemperatur kalibriert wird. Bei diesen Daten kann der 
Verlauf der Parameter nur für den Bereich berechnet werden, für den lastabhängige Daten 
vorliegen. Ab einem bestimmten Wert für ∆f liegen keine Werte mehr vor und der weitere 
Verlauf wird durch den extrapolierten Verlauf der Gauss-Funktion bestimmt. Dies ist bei-
spielhaft für PC in Abbildung 6.81 gezeigt. Es ist zu erkennen, dass die Werte für 90°C im 
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extrapolierten Bereich liegen, was dazu führt, dass das mechanische Verhalten für diese ho-
hen Temperaturen nur noch näherungsweise abgebildet werden kann.  
 
Abbildung 6.81: Extrapolierter und berechneter Verlauf von G∞ für PC 
Ein wesentlicher Vorteil des Ansatzes ist, dass zur Modellkalibrierung keine zeitaufwendigen 
Langzeitkriechversuche bei unterschiedlichen Temperaturen benötigt werden. Für die Be-
stimmung der horizontalen Verschiebungsfaktoren aT sind Kurzzeitkriechversuche von 2 h bis 
5 h notwendig. Außerdem werden der freie Volumenanteil und der thermische Ausdehnungs-
koeffizient des freien Volumens für den jeweiligen Werkstoff benötigt. Hierzu existieren in 
der Literatur mittlerweile eine Reihe von Veröffentlichungen in denen diese Größen bestimmt 
werden (z.B. [166, 168]). Es existieren außerdem einige Näherungsgleichungen für die Ab-
schätzung dieser Größen, die im folgenden Kapitel validiert werden. 
 
 
 
PS PMMA PC PPO PP PA 
fTg [%] 5,7 8,3 8,5 14,8 6,5 3,4 
αfvg [K-1] 0,0018 0,0024 0,0014 0,0014 0,0015 0,0062 
αfvr [K-1] 0,00752 0,00949 0,00538 0,00411 0,0071 0,0085 
Tabelle 6.2: Freier Volumenanteil und Temperaturausdehnungskoeffizient  
des freien Volumens nach [166, 169-171] 
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6.8.4 Approximation für den Ausdehnungskoeffizienten des freien Volumens αfv und 
 und den Anteils des freien Volumens bei der Glasübergangstemperatur fTg 
Die Simulation des temperaturabhängigen Langzeitdeformationsverhaltens durch den be-
schriebenen Ansatz setzt voraus, dass Volumenausdehnungskoeffizient und Volumenanteil 
des freien Volumens für den untersuchten Werkstoff bekannt sind. Für einige Werkstoffe lie-
gen diese Daten in der Literatur bereits vor (z.B. [166, 169-172]). Es existieren auch einige 
Näherungsansätze zur Berechnung dieser Größen, falls keine genauen Angaben zu entspre-
chenden Werkstoff vorliegen. Im Folgenden werden die bekanntesten Ansätze kurz vorge-
stellt und anhand vorliegender PALS-Messungen aus Literaturquellen validiert. 
 
Für den freien Volumenanteil bei der Glasübergangstemperatur ergibt sich durch Kombinati-
on von WLF- und Doolittle-Gleichung ein Wert von 2,5%. Dieser Wert wird als Universal-
größe für alle Thermoplaste angenommen [17] und wird auch von Kanig in [173] durch Be-
rechnungen an thermodynamischen Größen bestätigt. Dem gegenüber stehen die Ergebnisse 
von Simha und Boyer [159], die den freien Volumenanteil bei Tg zu 11% bestimmen. Bereits 
Simha und Somcynsky zeigen in ihrer Arbeit, dass ein solcher Universalwert für amorphe 
Thermoplaste nicht zulässig ist, da der freie Volumenanteil zwischen 1% und 10% schwankt. 
Nach [17] und [173] liegt diese Variation der Werte darin, dass steifere Kettenmoleküle ein 
größeres freies Volumen am Glasübergang einfrieren als bewegliche Kettenmoleküle. Poly-
mere mit steiferen Kettenmolekülen verlieren beim Glasübergang während des Abkühlens 
schon bei einem höheren Leerstellengehalt ihre Beweglichkeit. Flexiblere Moleküle ermögli-
chen hingegen, dass am Glasübergang eine dichtere Packung einfriert. Auch die PALS-
Messungen nach [166, 169] in Tabelle 6.2 zeigen, dass der freie Volumenanteil zwischen den 
einzelnen Thermoplasten sehr stark variiert und nicht mit den Universalwerten korreliert. In 
Abbildung 6.82 wird dies nochmal verdeutlicht. 
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Abbildung 6.82: Vergleich verschiedener Ansätze zur Bestimmung von ffVg 
Für die Abschätzung des Ausdehnungskoeffizienten wird in der Literatur im Allgemeinen die 
Annahme getroffen, dass der Ausdehnungskoeffizient des freien Volumens gleich der Diffe-
renz aus αl, dem Volumenausdehnungskoeffizient über Tg, und αg, dem Volumenausdeh-
nungskoeffizient unter Tg ist: 
 glfv α−α=α  6.51 
Da diese Ausdehnungskoeffizienten im Allgemeinen nicht in Werkstoffdatenbanken angege-
ben sind, muss auch hier eine geeignete Abschätzung getroffen werden, wofür im Folgenden 
drei Ansätze weiter betrachtet werden: 
• Abschätzung nach Tobolsky und Bueche [174, 175]: 
 
1
gl K00005,0 −≈α−α  6.52 
• Abschätzung nach Simha und Boyer [159]: 
 115,0T)( ggl ≈α−α  6.53 
• Abschätzung nach Schwarzl [157]: 
 gl 3α=α  6.54 
Wie in Tabelle 6.3 und Abbildung 6.83 gezeigt, weichen die berechneten Größen deutlich von 
den gemessenen Wärmeausdehnungskoeffizienten ab. Dies ist nach [166] darauf zurückzu-
führen, dass die Näherungsformeln auf älteren Veröffentlichungen basieren, in denen diese 
Zusammenhänge anhand von Viskositätsmessungen definiert werden. Die PALS-Messungen 
sind aber wesentlich genauer und können selbst kleine Anteile an freiem Volumen noch mit 
einer hohen Genauigkeit auflösen, weswegen hier höhere freie Volumenanteile und höhere 
Wärmeausdehnungskoeffizienten gemessen werden. Auch in [17, 176] wird PALS als die 
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aussagekräftigste Methode zur Untersuchung des freien Volumens bezeichnet. Zusammenfas-
send kann also festgestellt werden, dass mit den untersuchten Näherungsansätzen keine sehr 
genaue Abschätzung von fTg und αfvg durchgeführt werden kann, so dass für eine genaue Be-
stimmung auf die PALS-Messungen zurückgegriffen werden muss. 
 
  PS PMMA PC PPO PP PA 
PALS αfvg[K-1] 0,0018 0,0024 0,0014 0,0014 0,0015 0,0062 
Tobolski & Bueche αfvg[K-1] 0,0005 0,0005 0,0005 0,0005 0,0005 0,0005 
Simha & Boyer αfvg[K-1] 0,00031 0,00029 0,00027 0,00031 0,00045 0,00034 
Schwarzl αfvg[K-1] 0,00042 0,00051 0,00042 0,00042 0,0009 0,00072 
 Tabelle 6.3: Vergleich verschiedener Ansätze zur Bestimmung von αfVg [166, 169-172] 
 
Abbildung 6.83: Vergleich verschiedener Ansätze zur Bestimmung von αfVg 
Eine Validierung dieser Ansätze zur Abschätzung des freien Volumenanteils sowie des ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten des freien Volumens geschieht im Folgenden anhand von 
Berechnungen an einem PC, in denen die entsprechenden Werte für diese beiden Größen 
verwendet werden. Die Ergebnisse mit den verwendeten Parametern sind in Abbildung 6.84 
bis Abbildung 6.89 dargestellt. Die deutlich kleineren Werte für den thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten des freien Volumens im Vergleich zu den PALS-Werten resultieren in 
einer kleineren temperaturabhängigen Änderung des freien Volumens und somit in einer klei-
neren vertikalen Verschiebung beim Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip. Dies hat zur 
Folge, dass eine größere horizontale Verschiebung der Kurve entlang der Zeitachse appliziert 
werden muss. Aus diesem Grund sind die Zeiträume, die für die einzelnen Temperaturen ab-
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gebildet werden können, um mehr als eine Dekade kürzer als bei dem Ansatz mit den PALS-
Werten. Der Verlauf der Kurven kann allerdings bei allen Ansätzen in guter Näherung abge-
bildet werden. 
αfvg 0,0005 Tobolski/Bueche 
fTg 0,11 Simha/Boyer 
 
 
Abbildung 6.84: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens des PC  
mit Abschätzungen für αfg und fTg (1) 
 
αfvg 0,0005 Tobolski/Bueche 
fTg 0,025 WLF/Doolittle 
 
 
Abbildung 6.85: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens des PC  
mit Abschätzungen für αfg und fTg (2) 
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αfvg 0,00027 Simha/Boyer 
fTg 0,11 Simha/Boyer 
 
 
Abbildung 6.86: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens des PC  
mit Abschätzungen für αfg und fTg (3) 
 
αfvg 0,00027 Simha/Boyer 
fTg 0,025 WLF/Doolittle 
 
 
Abbildung 6.87: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens des PC  
mit Abschätzungen für αfg und fTg (4) 
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αfvg 0,00042 Schwarzl 
fTg 0,025 WLF/Doolittle 
 
 
Abbildung 6.88: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens des PC  
mit Abschätzungen für αfg und fTg (5) 
 
αfvg 0,00042 Schwarzl 
fTg 0,11 Simha/Boyer 
 
 
Abbildung 6.89: Simulation des temperaturabhängigen Langzeitverhaltens des PC  
mit Abschätzungen für αfg und fTg (6) 
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6.9 Vergleich des entwickelten Ansatzes mit dem Schapery-Ansatz 
Wie bereits in Kapitel 4.2.1 beschrieben wird, handelt es sich bei dem Ansatz von Schapery 
ebenfalls um einen sehr verbreiteten Ansatz zur Beschreibung des nichtlinear viskoelastischen 
Materialverhaltens von Kunststoffen. Der Ansatz wurde erstmals von Schapery 1969 [85] 
veröffentlicht und in den folgenden Jahrzehnten erweitert und modifiziert (z.B. [87, 89, 177-
179]). Im folgenden Kapitel wird aus diesem Grund ein Vergleich des Schapery-Ansatzes mit 
dem in dieser Arbeit entwickelten Ansatz durchgeführt. Hierbei werden sowohl die Gemein-
samkeiten als auch die Unterschiede der beiden Ansätze herausgestellt. 
 
Aus dem für den einachsigen Fall formulierten Ansatz nach Gleichung 4.10 wird in [91] eine 
mehrachsige Formulierung für die Implementierung in die FEM gegeben. Vergleicht man 
zunächst den volumetrischen Anteil des Schapery-Modells  
 
vol0vol B σ=ε  6.55 
mit dem volumetrischen Anteil des in Kapitel 6 entwickelten Ansatzes  
 
volvol )f(K ε∆=σ  6.56 
erkennt man, dass sich die hydrostatischen Anteile dieser beiden Ansätze sehr ähnlich sind. In 
beiden Ansätzen ist keine Zeitabhängigkeit definiert. Allerdings ist im entwickelten Ansatz 
also der Kompressionsmodul K lastabhängig formuliert (vgl. Kapitel 6.3.1 und Gleichung 
6.27), während die Kompressionsnachgiebigkeit B0 im Schapery-Modell lastunabhängig ist. 
 
Für die Beschreibung der Lastabhängigkeit wird in [91] die von-Mises-Spannung τeq verwen-
det, die für Kunststoffen nur begrenzt gültig ist. 
 
ijijeq ss2
1
=τ  6.57 
Im Gegensatz dazu wird im entwickelten Ansatz das freie Volumen als Größe zur Beschrei-
bung der Lastabhängigkeit und auch der Temperaturabhängigkeit verwendet 
 T))t(21(f fv∆α+ν−=∆  6.58 
Der deviatorische Anteil ist in [91] formuliert als: 
 ξξ
τξψ−ψ∆τ+τ= ∫ dd
))(gs(d))()t((J)(g
2
1
s)(gJ
2
1)t(d
t
0
eq2ij
eq1ijeq00ij  6.59 
mit den reduzierten Zeiten 
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∫ τ
ζ
=ψ
t
0 eqeq )(a
d)t(  6.60 
und 
 
∫
ξ
τ
ζ
=ξψ
0 eqeq )(a
d)(  6.61 
sowie  
dij(t)  deviatorischer Dehnungstensor 
J
  
Schernachgiebigkeit 
g0,g1,g2 spannungsabhängige Funktionen 
sij  deviatorische Spannung 
ξ,ζ  Integrationsvariablen 
Vergleicht man diese Formulierung mit dem deviatorischen Anteil des entwickelten Ansatzes 
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der umformuliert werden kann zu 
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werden auch hier Ähnlichkeiten im Aufbau deutlich. In beiden Ansätzen besteht der deviato-
rische Anteil aus einem elastischen zeitunabhängigen Anteil und einem viskoelastischen zeit-
abhängigen Anteil. In beiden Ansätzen sind beide Anteile lastabhängig formuliert. Die For-
mulierung der Lastabhängigkeit des elastischen Anteil geschieht im Schapery-Modell durch 
die Funktion g0 (Kapitel 4.2.1) und im entwickelten Ansatz durch G∞(∆f) (Gleichung 6.28). 
 
Die Berücksichtigung der Lastabhängigkeit im zeitabhängigen Anteil geschieht im Schapery-
Modell über die so genannte reduzierte Zeit, was in einer lastabhängigen horizontalen Ver-
schiebung des Relaxationszeitspektrums entlang der Zeitachse resultiert, ähnlich dem Zeit-
Spannungs-Verschiebungsprinzip. Im entwickelten Ansatz sind hingegen die Prony-
Koeffizienten, also die Relaxationsstärke, lastabhängig definiert worden, was in einer vertika-
len Anpassung des Relaxationszeitspektrums resultiert. In [180] wird die Berücksichtigung 
der Temperatur ebenfalls über eine effektive Zeit vorgeschlagen. Im entwickelten Modell 
wird hier sowohl eine horizontale Verschiebung als auch eine vertikale Anpassung der Kur-
ven vorgenommen (vgl. Kapitel 6.8).  
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Es können im entwickelten Ansatz also auch Elemente des weiterentwickelten Schapery-
Modells gefunden werden. Allerdings werden verglichen mit den Modifikationen des Schape-
ry-Modells einige zusätzliche Formulierungen vorgenommen und Annahmen getroffen, die, 
wie in den vorherigen Kapiteln bereits gezeigt wurde, ebenfalls zu sehr guten Beschrei-
bungsgüten führen. Für die Kalibrierung des Modells werden hingegen nur uniaxiale Kriech-
versuche benötigt. Das zugehörige Rückstellverhalten wird im Vergleich zu den Schapery-
Ansätzen nicht benötigt, was als enormer Vorteil des Modells zu werten ist, da die Kriechver-
suche mit Rückstellverhalten eine doppelt so lange Versuchsdauer benötigen als einfache 
Kriechversuche, die zudem häufig sogar schon in Werkstoffdatenbanken hinterlegt sind. 
 
   
 7 Bestimmung des Alterungsverhaltens  
In den vorherigen Kapiteln wird gezeigt, dass mit dem entwickelten Ansatz sowohl die Last- 
als auch die Temperaturabhängigkeit des Langzeitdeformationsverhaltens abgebildet werden 
können. Beide Einflussfaktoren werden über die Änderung des freien Volumens beschrieben. 
Ein weiterer Effekt beim Langzeitverhalten von Kunststoffen, der ebenfalls auf der Änderung 
des freien Volumens basiert, ist die physikalische Alterung [140]. In den folgenden Kapiteln 
wird untersucht, in wie weit dieser Effekt mit dem entwickelten Ansatz abgebildet werden 
kann. Da in der Literatur zum Teil gegensätzliche Aussagen zur Last- und Temperaturabhän-
gigkeit auf die Alterung gemacht werden (s. Kapitel 2.3), wird zunächst der Einfluss dieser 
beiden Parameter auf das Alterungsverhalten untersucht. Des Weiteren soll anhand dieser 
Versuche geklärt werden, in wie fern das in der Literatur meist an Modellpolymeren be-
schriebene Alterungsverhalten auf die hier untersuchten technischen Kunststoffe zutrifft.  
7.1 Bestimmung von Tg 
Aufgrund der Thermoreversibilität der physikalischen Alterung ist zunächst eine thermische 
Charakterisierung der betrachteten Werkstoffe notwendig. Wichtigste thermische Kenngröße 
ist hierbei die Glasübergangstemperatur, da beim Erwärmen des Werkstoffes über die Glas-
übergangstemperatur die physikalische Alterung wieder zurückgesetzt wird und oberhalb die-
ser keine physikalische Alterung mehr stattfindet. 
 
Die Glasübergangstemperatur wird für die untersuchten Werkstoffe anhand einer Differential 
Scanning Calorimetry (DSC) am Lehrstuhl für Adhäsion und Interphasen in Polymeren an der 
Universität des Saarlandes bestimmt. Bei diesem Messverfahren wird der Wärmestrom beim 
Erwärmen einer Kunststoffprobe gemessen. Bei der Glasübergangstemperatur kommt es beim 
Übergang vom energieelastischen zum entropieelastischen Zustand zu einer exothermen 
Reaktion, die im Wärmestromsignal als Sprung detektiert werden kann. Auf die detaillierte 
Beschreibung dieses Mess- und Auswerteverfahrens wird an dieser Stelle verzichtet. Die ge-
naue Funktionsweise des Messverfahrens wird z.B. in [181, 182] beschrieben. 
 
Für die amorphen Werkstoffe ist der Glasübergang in Abbildung 7.1 und Abbildung 7.2 ein-
getragen. Dieser wird für PC bei 145°C und für PMMA bei 115°C detektiert. Aus den Ver-
suchsergebnissen für das teilkristalline PP kann kein Glasübergang bestimmt werden. Ledig-
lich die Kristallisationstemperatur kann bei ca. 160°C festgestellt werden. Laut Literaturanga-
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ben [183] liegt der Glasübergang für diesen Werkstoff zwischen -10°C und 10°C. Auch bei 
einer Vergrößerung dieses Bereichs in Abbildung 7.4 kann kein Glasübergang bestimmt wer-
den. 
 
Abbildung 7.1: DSC-Messung Polycarbonat - Bestimmung der Glasübergangstemperatur 
 
Abbildung 7.2: DSC-Messung Polymethylmethacrylat - Bestimmung der Glasübergangstemperatur 
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Abbildung 7.3: DSC-Messung Polypropylen vollständiger Temperaturbereich 
 
Abbildung 7.4: DSC-Messung Polypropylen Teiltemperaturbereich 
Der Glasübergang von diesem Werkstoff wird deswegen mittels dynamisch-mechanisch- 
thermischer-Analyse (DMTA) bestimmt. Bei diesem Verfahren wird die Kunststoffprobe dy-
namisch bei verschiedenen Temperaturen belastet. Der sprunghafte Abfall der Steifigkeit, 
bzw. das Maximum des Dämpfungsfaktors tan (δ) kennzeichnet hierbei den Glasübergangsbe-
reich. Das Verfahren wird beispielsweise in [184] genauer beschrieben.  
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Abbildung 7.5: Bestimmung der Glasübergangstemperatur von PP anhand des temperaturabhängigen 
 Dämpfungsfaktors 
Abbildung 7.5 zeigt, dass für PP, wie nach Abschnitt 2.3 zu erwarten, zwei Glasübergänge bei 
ca. 10°C bzw. ca. 72°C existieren. In Abbildung 7.6 und Abbildung 7.7 ist auch für die amor-
phen Kunststoffe PMMA und PC die Auswertung des Glasübergangs anhand einer DMTA-
Analyse dargestellt, welche die Ergebnisse aus den DSC-Messungen bestätigen. 
 
Abbildung 7.6: Bestimmung der Glasübergangstemperatur von PC anhand des temperaturabhängigen 
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Abbildung 7.7: Bestimmung der Glasübergangstemperatur von PMMA anhand des temperaturabhängigen 
Dämpfungsfaktors 
7.2 Bestimmung der Alterungsrate 
Im Folgenden wird die Alterungsrate der untersuchten Werkstoffe bestimmt. Das Ziel ist es, 
eine Aussage über die Last- und Temperaturabhängigkeit des Alterungsverhaltens zu erhalten. 
Die Alterungsrate wird zum einen über den in Kapitel 2.3 vorgestellten Ansatz bestimmt und 
zum anderen über Dilatometerversuche. Durch den Vergleich dieser beiden Ansätze wird un-
tersucht, welchen Einfluss die Kriechdehnung auf das Alterungsverhalten bei den Versuchen 
nach [14] hat. Zudem erlauben die Dilatometerversuche einen Rückschluss auf den Zusam-
menhang zwischen Volumenänderung und Alterungsrate. 
7.2.1 Kriechversuche 
Vor der Bestimmung des Alterungsverhaltens werden die Probekörper jeweils über die Glas-
übergangstemperatur erhitzt, um dadurch die bisher aufgetretene Alterung zurückzusetzen. 
Die amorphen Proben werden jeweils in einem Laborofen bei Tg+20°C für ca. 15 Minuten 
gelagert und danach auf Raumtemperatur abgekühlt. Bei dem teilkristallinen PP muss dafür 
gesorgt werden, dass eine mögliche Nachkristallisation des Werkstoffs nicht die Versuchser-
gebnisse verfälscht. Hierfür werden die Probekörper gemäß [24] für 20 h bei 135°C gelagert, 
um so ein Kristallisationsgleichgewicht zu erreichen. 
 
Nach dieser Vorbehandlung werden die Probekörper in einem Prüfgerät der Firma Gabo 
(GABO Eplexor 500) getestet. Die Proben werden bei konstanter Temperatur eingespannt und 
bei vorgegebenen Zeiten werden Kurzzeitkriechversuche durchgeführt. Die Gesamtversuchs-
dauer beträgt 22 h, wobei die Kriechversuche nach 1 h, 2 h, 4 h, 8 h, 16 h, 22 h durchgeführt 
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werden und ca. 360 Sekunden dauern. Die Versuche werden bei 3-4 unterschiedlichen Tem-
peraturen und 3-4 unterschiedlichen Kriechspannungen durchgeführt. Wie in Abbildung 7.8 
bis Abbildung 7.10 beispielhaft für eine Alterungstemperatur von 60°C zu erkennen ist, kann 
bei allen drei Werkstoffen eine Zunahme der Steifigkeit mit zunehmender Alterungszeit fest-
gestellt werden.  
 
Abbildung 7.8: Einfluss der Alterungszeit auf das Kurzzeitkriechmodul - PC bei 60°C 
 
Abbildung 7.9: Einfluss der Alterungszeit auf das Kurzzeitkriechmodul - PMMA bei 60°C 
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Abbildung 7.10: Einfluss der Alterungszeit auf das Kurzzeitkriechmodul - PP bei 60°C 
Aus den so erzeugten Kriechkurven wird, wie in Abschnitt 2.3 beschrieben, die Alterungsrate 
µ bestimmt. Hierzu werden die Kurzzeitkriechkurven entlang der Zeitachse zu einer Master-
kurve verschoben (Gleichung 2.8). Dies geschieht im vorliegenden Fall anhand einer eigens 
programmierten Matlab-Routine, die die Kurven so verschiebt, dass eine größtmögliche Über-
lappung der einzelnen Kurven erreicht wird und so eine möglichst glatte Masterkurve ent-
steht. Die auf diese Weise bestimmten Verschiebungsfaktoren werden gegen die entsprechen-
den Alterungszeiten aufgetragen. Die Steigung der approximierten Geraden durch die Werte-
paare von Verschiebungsfaktoren und Alterungszeit entspricht der so genannten Alterungsrate 
(Gleichung 2.9). 
 
Die Alterungsrate für die drei untersuchten Werkstoffe in Abhängigkeit von Temperatur und 
Spannung sind in Abbildung 7.11 bis Abbildung 7.13 dargestellt. Alle Werkstoffe weisen eine 
deutliche Temperaturabhängigkeit der Alterungsrate auf. Eine signifikante Lastabhängigkeit 
ist lediglich bei PC zu beobachten, wohingegen bei PP die Lastabhängigkeit nur sehr wenig 
ausgeprägt ist und bei PMMA keine Lastabhängigkeit auftritt. 
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Abbildung 7.11: Alterungsrate Polycarbonat 
  
Abbildung 7.12: Alterungsrate PMMA 
  
Abbildung 7.13: Alterungsrate Polypropylen 
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Im Gegensatz zu den amorphen Kunststoffen, bei denen eine Zunahme der Alterungsrate mit 
steigender Temperatur zu beobachten ist, fällt bei dem teilkristallinen PP die Alterungsrate 
mit steigender Temperatur ab. Dies ist damit zu begründen, dass der betrachtete Temperatur-
bereich zwischen den beiden Glasübergangstemperaturen liegt (s. Abschnitt 7.1). Wie bereits 
in Abschnitt 2.3 beschrieben, befindet sich in diesem Temperaturbereich ein Teil der amor-
phen Phase bereits im gummiartigen Zustand. Lediglich die amorphen Bereiche mit geringer 
Beweglichkeit in der Nähe der kristallinen Phasen sind noch im Glaszustand und weisen phy-
sikalische Alterung auf. Je näher die Versuchstemperatur bei der zweiten Glasübergangstem-
peratur liegt, desto geringer ist die zu beobachtende physikalische Alterung im Versuch. Die 
gemessene obere Glasübergangstemperatur liegt bei dem untersuchten PP bei ca. 72°C, so 
dass bei 80°C theoretisch keine Alterungseffekte mehr auftreten dürften, allerdings erstreckt 
sich der Glasübergangsbereich bis ca. 90°C. Des Weiteren kann bedingt durch die aufge-
brachte mechanische Last und das somit induzierte freie Volumen bei den Kriechversuchen 
die genaue Lage des Glasübergangsbereiches variieren, wodurch die auftretende physikali-
sche Alterung bei 80°C zu erklären ist. Auch eine Nachkristallisation kann trotz der entspre-
chenden Vorkonditionierung nicht vollständig ausgeschlossen werden. Auch diese führt zu 
einer entsprechenden Erhöhung der Steifigkeit. Dieser Einfluss kann in dem durchgeführten 
Versuch nicht von der physikalischen Alterung abgegrenzt werden. 
7.2.2 Dilatometerversuche 
Im Folgenden wird das Alterungsverhalten auf der Basis von Dilatometerversuchen unter-
sucht. Eine Probe wird bei der entsprechenden Versuchstemperatur zwischen zwei Klemmen 
eingespannt und die sich zeitlich ändernde Längenänderung wird gemessen. Anhand dieser 
Längenänderung und aufgrund der Annahme, isotropen Werkstoffverhaltens, wird die Volu-
menänderung über folgende Näherungsformel ausgerechnet:  
 L3V ∆=∆  7.1 
Hieraus ergeben sich die in Abbildung 7.14 bis Abbildung 7.16 dargestellten Volumenände-
rungen an den Proben, die qualitativ die gleiche Temperaturabhängigkeit zeigen wie die 
Kriechversuche im vorherigen Kapitel. Dies gilt sowohl für die amorphen Werkstoffe PC und 
PMMA als auch für den teilkristallinen Werkstoff PP.  
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Abbildung 7.14: Volumenänderungsversuche mittels Dilatometer an einem PC 
 
Abbildung 7.15: Volumenänderungsversuche mittels Dilatometer an einem PMMA 
 
Abbildung 7.16: Volumenänderungsversuche mittels Dilatometer an einem PP 
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Für eine bessere Vergleichbarkeit der Ergebnisse werden aus den Volumenänderungen mittels 
Doolittle-Gleichung die Alterungsverschiebungsfaktoren ate berechnet: 
 








−=
refT
te f
1
f
1Ba  7.2 
Mit dem freien Volumenanteil f und der Doolittle-Konstanten B sowie dem freien Volumen-
anteil bei der Referenztemperatur: 
 ( )refgfvTT TTff gref −α−=  7.3 
Für den freien Volumenanteil bei der Glasübergangstemperatur fTg und den thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten des freien Volumens αfv werden jeweils die Werte aus den PALS-
Messungen in Tabelle 6.2 verwendet. Nach [185] ergibt sich für B: 
 
025,0
f
B gT=  7.4 
Mittels der so berechneten Alterungs-Verschiebungsfaktoren lässt sich die Alterungsrate µ 
über Gleichung 2.9 bestimmen. Die temperaturabhängige Alterungsrate für die drei unter-
suchten Werkstoffe ist in Abbildung 7.17 bis Abbildung 7.19 dargestellt.  
 
Abbildung 7.17: Alterungsrate berechnet aus Dilatometerdaten und Kriechdaten, PMMA 
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Abbildung 7.18: Alterungsrate berechnet aus Dilatometerdaten und Kriechdaten, PC 
 
Abbildung 7.19: Alterungsrate berechnet aus Dilatometerdaten und Kriechdaten, PP, 
Die Temperaturabhängigkeit ist hier ebenfalls zu erkennen, allerdings liegen die Werte für die 
amorphen Werkstoffe unter denen, die aus den Kriechversuchen bestimmt werden. Vor allem 
beim Polycarbonat ist dieser Unterschied besonders deutlich zu erkennen. Diese Abweichung 
kann daran liegen, dass die Dilatometermessungen die Volumenänderung nur qualitativ nicht 
aber quantitativ korrekt wiedergeben können. Für eine genaue Untersuchung müssen Versu-
che mit PALS-Messungen durchgeführt werden, um die Änderung des freien Volumens voll-
ständig auflösen zu können. Diese Abweichung kann auch dadurch auftreten, dass bei der 
Bestimmung der Alterungsrate aus den Kurzzeitkriechversuchen die Kurven nur horizontal 
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entwickelten Ansatz zur Beschreibung des temperatur- und lastabhängigen Langzeitverhaltens 
(Kapitel 6).  
 
Insgesamt kann rein qualitativ bei PMMA in den Versuchen die gleiche Temperaturabhän-
gigkeit festgestellt werden wie sie auch von Struik in [14] festgestellt wird. Beim PC aller-
dings ist eine ausgeprägte Temperaturabhängigkeit zu erkennen. In [14] wird bei PC von einer 
konstanten Alterungsrate im untersuchten Temperaturbereich ausgegangen. Diese Abwei-
chung ist eventuell damit zu erklären, dass es sich in [14] um ein Modellpolymer handelt und 
bei dem untersuchten Polymer um einen technischen Kunststoff. Durch die entsprechenden 
Additive im Werkstoff kann es hier zu einem veränderten Alterungsverhalten kommen. Auch 
in [30] wird für ein PC eine deutliche Temperaturabhängigkeit der Alterung gezeigt, was die 
Ergebnisse dieser Arbeit bestätigt.  
 
Beim untersuchten PP liegen die Werte leicht über den Werten aus den Kriechversuchen. Des 
Weiteren ist hier zwischen 23°C und 40°C zunächst ein leichter Anstieg der Alterungsrate zu 
erkennen. Diese Abweichungen können dadurch auftreten, dass hier vor allem bei höheren 
Temperaturen noch eine Nachkristallisation stattfindet, die ebenfalls in einer Volumen- und 
Steifigkeitsänderung resultiert. Rein qualitativ kann der Verlauf der Alterungsrate wie in [24] 
bestätigt werden. Die Abweichung zwischen Dilatometer und Kriechversuchen für PP bei 
23°C kann daraus resultieren, dass der Glasübergangsbereich relativ nahe liegt und somit das 
Alterungsverhalten bei der unbelasteten Probe im Dilatometertest und bei der belasteten Pro-
be im Kriechversuch unterschiedlich stark ausgeprägt sind. Denn bei den Kriechversuchen 
wird bei jedem Messzyklus wieder freies Volumen durch die aufgebrachte Kriechspannung 
induziert. Auch hierdurch kann sich die Glasübergangstemperatur verschieben, was in einem 
veränderten Alterungsverhalten resultiert.  
 
Die Lastabhängigkeit ist bei den untersuchten Werkstoffen nur bei Polycarbonat deutlich aus-
geprägt. Bei PP ist die Lastabhängigkeit nur sehr schwach ausgeprägt und PMMA weist im 
untersuchten Lastbereich nahezu keine Lastabhängigkeit auf.  
7.3 Simulation des Alterungsverhalten 
Im letzten Kapitel wird gezeigt, dass die physikalische Alterung und das freie Volumen stark 
miteinander korrelieren. Der in dieser Arbeit entwickelte Ansatz beschreibt die Last - und 
Temperaturabhängigkeit des Langzeitverhaltens auf der Basis der Änderung des freien Volu-
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mens. Nun wird untersucht, in wie weit auch die physikalische Alterung durch diesen Ansatz 
beschrieben werden kann. Auf der Basis der im Dilatometerversuch gemessenen Volumenän-
derungen werden Simulationen zu verschiedenen Alterungszeiten bei verschiedenen Alte-
rungstemperaturen durchgeführt. Im nächsten Schritt wird mittels Zeit-Alterungszeit-
Verschiebungsprinzip die Alterungsrate aus den simulierten Kurvenverläufen bestimmt. Die 
so bestimmte Alterungsrate wird mit der im vorherigen Kapitel über die Doolittle-Gleichung 
berechneten Alterungsrate verglichen. 
 
Abbildung 7.20: Vergleich simulierte und berechnete Alterungsrate PC 
 
Abbildung 7.21: Vergleich simulierte und berechnete Alterungsrate PMMA 
In Abbildung 7.20 und Abbildung 7.21 wird gezeigt, dass das Alterungsverhalten über einen 
gewissen Temperaturbereich in guter Näherung abgebildet werden kann. Ab einer bestimmten 
Temperatur kommt es zu einer größeren Abweichung und das Alterungsverhalten kann nicht 
mehr dargestellt werden. Wie auch die Abweichungen für die Berechnung des temperaturab-
hängigen Werkstoffverhaltens in 6.8.3, ist dies damit zu erklären, dass das Materialmodell 
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anhand von Kriechdaten bei Raumtemperatur kalibriert wird. Bei diesen Daten kann der Ver-
lauf der Parameter nur für den Bereich berechnet werden für den lastabhängige Daten vorlie-
gen. Ab einem bestimmten Wert für ∆f liegen keine Werte mehr vor und der weitere Verlauf 
wird durch den extrapolierten Verlauf der Gauss-Funktion bestimmt (Abbildung 6.81).  
 8 Generierung von Langzeitkriechdaten aus Kurzzeitversuchen 
Der in dieser Arbeit entwickelte Ansatz kann nur anhand von einachsigen Zugkriechversu-
chen kalibriert werden. Diese Daten sind meistens in Werkstoffdatenbanken hinterlegt, so 
dass für die Berechnungen kein zusätzlicher Versuchsaufwand entsteht. Im Folgenden wird 
ein Ansatz vorgestellt und validiert, auf der Basis von Kurzzeitversuchen diese Langzeitzug-
kriechdaten zu generieren. Auf diese Weise kann das vorgestellte Materialmodell, selbst wenn 
keine Langzeitzugkriechdaten vorliegen, mit einem überschaubaren experimentellen Aufwand 
kalibriert werden.  
 
Das entwickelte Konzept kombiniert die in Abschnitt 3 beschriebenen Ansätze so miteinan-
der, dass lastabhängige Kriechkurven für einen großen Zeit- und Lastbereich mit geringerem 
Versuchsaufwand generiert werden können. Die Methode ist ebenfalls in das in Abschnitt A 1 
beschriebene Softwaretool integriert, so dass lediglich Kurzzeitdaten als Eingangsgrößen für 
das Programm benötigt werden und die Modellparameter ausgegeben werden. 
 
Mit Hilfe eines DMTA-Versuchs können, wie bereits in Kapitel 3.3 beschrieben, Kriechdaten 
über große Zeiträume gewonnen werden. Dazu wird zunächst der Speichermodul E‘ aus den 
Versuchsdaten bestimmt. Es ergibt sich zu jedem betrachteten Temperaturniveau eine Mess-
kurve über einem relativ kleinen Frequenzbereich. In der Software wird eine Referenztempe-
ratur ausgewählt und mittels Frequenz-Temperatur-Verschiebung eine Masterkurve bei dieser 
Temperatur erzeugt. Durch die Verschiebung wird der Frequenzbereich um ein Vielfaches 
erweitert. Die aus diesem Schritt gewonnenen Verschiebungsfaktoren aω werden anschließend 
auch auf den Verlustmodul E‘‘ angewendet. Über die inverse Fourier-Transformation oder die 
Näherungsformel [39] 
 ( ) ( ) ( ) ( )ω′′−ω′′−ω′= 10E014,04,0E4,0EtE
 8.1 
können die frequenzabhängigen Daten in den Zeitbereich transformiert werden. Für die Zeit t 
und die Kreisfequenz ω gilt folgender Zusammenhang: 
 
piω
=
2
1
t
 8.2 
Alternativ sind in [157] weitere mögliche Näherungen angegeben, die diese Transformation 
ebenfalls realisieren. Hieraus ergibt sich eine Kriechkurve bei der gewählten Referenztempe-
ratur und der gemessenen Referenzspannung. Es sind weiterhin Schritte erforderlich, um auch 
Kriechkurven bei weiteren Spannungsniveaus zu erhalten, mit denen das Modell kalibriert 
werden kann. 
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Die Abbildung mehrerer Spannungs-Niveaus erfolgt über eine vertikale spannungsabhängige 
Verschiebung der Referenzkurve. Als Basis hierfür dienen Kurzzeit-Kriechdaten bei den zu 
betrachtenden Spannungen. Versuchszeiten von 2-5 h pro Spannungsniveau haben sich als 
hinreichend erwiesen. Mithilfe der Stützstellen aus den Kurzzeit-Daten kann eine Verschie-
bung der aus der DMTA erhaltenen Kurve erfolgen und Langzeitkriechdaten für alle betrach-
teten Spannungsniveaus gewonnen werden (Abbildung 8.1).  
 
Abbildung 8.1: Vertikale Verschiebung der Referenzkurve auf die spannungsabhängigen Kurzzeitkriechversuche 
Auch die Alterungseffekte müssen berücksichtigt werden, um möglichst korrekte Kriechdaten 
ermitteln zu können. Werden die aus Kurzzeitdaten generierten Kriechkurven mit solchen 
verglichen, die aus einem Langzeitkriechversuch stammen, so fällt auf, dass das Kriechver-
halten bei den Langzeitdaten weniger stark ausgeprägt ist. Dies ist auf Alterungseffekte zu-
rückzuführen. Bei Kenntnis des Alterungsfaktors µ kann nach [14] mithilfe von Gleichung 
2.12 und 2.13 die effektive Zeit berechnet werden. Hierbei wird die Zeitachse so skaliert, dass 
die Alterung, die im realen Kriechversuch auftritt, auch im Kurzzeitversuch berücksichtigt 
werden kann. Die Kalibrierungs-Software kann die Neuskalierung der Zeitachse bei Vorgabe 
von µ  automatisch durchführen. 
 
In Abbildung 8.2 sind Kriechdaten mit und ohne Berücksichtigung der physikalischen  
Alterung dargestellt. Verglichen mit der Kriechkurve aus einem Langzeitkriechversuch [1], 
können bei Berücksichtigung der physikalischen Alterung die Langzeitdaten in sehr guter 
Näherung abgebildet werden. Allerdings ist die hier angewendete Alterungsrate deutlich nied-
riger als die im vorherigen Abschnitt bestimmte Alterungsrate. Nach dem Verfahren von 
Struik ergibt sich für das verwendete Polycarbonat bei 23°C eine Alterungsrate von ca. 1,1. 
σref
σ2
σ3
σ4
σ1
Log (t)
E
 (
t)
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Die hier angewendete Alterungsrate beträgt lediglich 0,3 und wird so ausgewählt, dass eine 
möglichst gute Übereinstimmung der Daten erreicht wird. Hiermit wird wiederum gezeigt, 
dass bei dem Verfahren von Struik auch eine nicht zu vernachlässigende vertikale Verschie-
bung angewendet werden muss. Bei einer rein horizontalen Verschiebung wird, wie im vorhe-
rigen Abschnitt gezeigt, eine viel zu hohe Alterungsrate bestimmt, was dann wiederum zu 
einer falschen Vorhersage des Alterungsverhaltens führt. Dieser Sachverhalt bestätigt den in 
dieser Arbeit entwickelten Ansatz, der von einer vertikalen Verschiebung der Kriechkurven in 
Abhängigkeit von der Änderung des freien Volumens ausgeht. 
 
Abbildung 8.2: Vergleich Kriechdaten aus Kurzzeitdaten mit Berücksichtigung ( m.A.) und ohne Berücksichti-
gung der physikalischen Alterung (o.A.) (Polycarbonat, 23°C, 5MPa) 
Abbildung 8.3 zeigt den Vergleich zwischen Langzeitkriechdaten und Kriechdaten aus Kurz-
zeitversuchen für verschiedene Spannungen. Bei allen Spannungen wird die gleiche Alte-
rungsrate von 0,3 angewendet. Es ist zu erkennen, dass mit höheren Spannungswerten die 
Kurven stärker voneinander abweichen. Dies ist damit zu erklären, dass die physikalische 
Alterung lastabhängig ist, was auch schon im vorherigen Kapitel für das verwendete PC ge-
zeigt wird. Je höher also die mechanische Belastung wird, desto geringer ist die Alterungsrate.  
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Abbildung 8.3: Vergleich Kriechkurven aus Kurzzeitdaten generiert (mit lastunabhängiger Alterungsrate) und 
Kriechkurven aus Langzeitkriechversuchen [1] bestimmt (Polycarbonat, 23°C) 
In Abbildung 8.4 sind die Kriechkurven dargestellt, bei denen die Alterungsrate angepasst 
wird, sodass eine bestmögliche Übereinstimmung mit den Langzeitdaten erreicht wird. Die 
Langzeitkriechdaten bis zu einer Last von 40 MPa können in sehr guter Näherung abgebildet 
werden. Die hierbei verwendete lastabhängige Alterungsrate ist in Abbildung 8.5 dargestellt. 
Im linear viskoelastischen Bereich ist auch bei der Alterungsrate noch keine Lastabhängigkeit 
zu erkennen. Ab ca. 15 MPa fällt die Alterungsrate ab, bis sie bei ca. 30 MPa einen Wert von 
Null erreicht. Auch für höhere Lasten bleibt der Wert für die Alterungsrate bei Null. Die Ab-
nahme der Alterungsrate im nichtlinear viskoelastischen Bereich ist damit zu erklären, dass ab 
einer bestimmten Last das durch die physikalische Alterung relaxierende freie Volumen ver-
gleichsweise gering ist zu dem freien Volumen, das durch die mechanische Last im Kriech-
versuch induziert wird. Dass die Alterungsrate bei hohen Lasten ab 30 MPa bei Null liegt, 
hängt eventuell mit plastischen, also irreversiblen Deformationen im Material zusammen, die 
bei diesen hohen Lasten auftreten und die Volumenrelaxation durch die physikalische Alte-
rung verhindern. 
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Abbildung 8.4 Vergleich Kriechkurven aus Kurzzeitdaten generiert (mit lastabhängiger Alterungsrate) und 
Kriechkurven aus Langzeitkriechversuchen bestimmt (Polycarbonat, 23°C) 
 
Abbildung 8.5: Verwendete lastabhängige Alterungsrate für das untersuchte Polycarbonat 
Abbildung 8.6 zeigt die Langzeitkriechdaten im Vergleich zu den aus dem Kurzzeitverhalten 
generierten Kriechkurven für ein Polypropylen. Ab 10 Stunden kann der Verlauf der Kriech-
kurven für alle drei Lasten sehr gut abgebildet werden. Der relativ steile Abfall des Kriech-
moduls am Anfang kann durch diesen Ansatz nicht abgebildet werden. Bei diesen Kriechkur-
ven wird die physikalische Alterung ebenfalls nicht berücksichtigt. Trotzdem wird der Ver-
lauf für große Zeiten sehr gut wiedergegeben. Dies kann zum Einen dadurch begründet sein, 
dass die physikalische Alterung für PP im betrachteten Temperaturbereich (23°C) sehr gering 
ist und somit im verwendeten Ansatz nicht ins Gewicht fällt. Zum Anderen liegt der unter-
suchte Temperaturbereich zwischen zwei Glasübergängen, so dass hier nicht mehr von einem 
thermorheologisch einfachen Verhalten ausgegangen werden kann. Der beschriebene Ansatz 
kann nur noch auf rein phänomenologischer Basis auf diesen Werkstoff angewendet werden. 
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Der Fehler, der hierbei gemacht wird, ist unter Umständen größer, als der Einfluss, den die 
physikalische Alterung auf das Kriechverhalten hat. Außerdem kann bei den teilkristallinen 
Werkstoffen bei den durchgeführten Versuchen keine klare Trennung zwischen Nachkristalli-
sation und physikalischer Alterung geschehen, was auch zu Fehlern in der Berechnung der 
Alterungsrate führen kann. 
 
Abbildung 8.6: Vergleich Kriechkurven aus Kurzzeitdaten generiert und Kriechkurven aus Langzeitkriechversu-
chen bestimmt (Polypropylen, 23°C) 
Insgesamt bietet diese Methode trotzdem die Möglichkeit eine gute Aussage über das Lang-
zeitkriechverhalten zu generieren. Es können Kriechdaten bei unterschiedlichen Lasten über 
mehrere tausend Stunden auf der Basis von Versuchen generiert werden, die jeweils nur we-
nige Stunden dauern. In Kombination mit dem entwickelten Ansatz zur Simulation des Lang-
zeitdeformationsverhaltens kann so mit vergleichsweise geringem Versuchsaufwand eine zu-
verlässige Berechnung des Langzeitdeformationsverhaltens durchgeführt werden.  
 
Probleme bestehen bei dieser Methode allerdings noch in der genauen Bestimmung der Alte-
rungsrate, da bei einer rein horizontalen Verschiebung der Kurven im Zeit-Alterungszeit-
Verschiebungsprinzip eine zu große Alterungsrate bestimmt wird. Die Quantifizierung eines 
vertikalen Shifts setzt allerdings die genaue Kenntnis der Änderung des freien Volumens 
während der Alterung voraus. Diese konnte allerdings im Rahmen der Arbeit nur qualitativ 
bestimmt werden, weswegen eine ideale Alterungsrate verwendet wird, die auf der Basis der 
Langzeitdaten bestimmt wird. Auch das Alterungsverhalten der teilkristallinen Werkstoffe 
erweist sich als komplex, weswegen auch hier weitere Untersuchungen für eine genaue Vor-
hersage des Langzeitverhaltens notwendig sind. 
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 9 Zusammenfassung und Ausblick 
In der vorliegenden Arbeit wird durch Versuchsreihen gezeigt, dass das lastabhängige Lang-
zeitverhalten von Kunststoffen vom vorherrschenden hydrostatischen Druck beeinflusst wird. 
Dieser Zusammenhang kann über die freie Volumentheorie erklärt werden. Durch den vor-
herrschenden hydrostatischen Druck wird das freie Volumen verändert und somit ändert sich 
die Mobilität der Makromoleküle. Dies äußert sich makroskopisch in einem veränderten 
Kriech- oder Relaxationsverhalten.  
 
Basierend auf diesen Versuchen wird zur Simulation des mechanischen Langzeitverhaltens 
ein Wiechert-Modell schrittweise erweitert und modifiziert. Als Parameter zur Beschreibung 
der Lastabhängigkeit wird die Änderung des freien Volumens verwendet. Durch gezielte 
werkstoffgerechte Annahmen, die in Versuchen überprüft und bestätigt werden, wird eine 
Methodik entwickelt, die es erlaubt, das Materialmodell nur anhand von Zugkriechdaten zu 
kalibrieren. Dies ist für den Einsatz in der Praxis von enormer Bedeutung, da so oftmals kein 
zusätzlicher Prüfaufwand entsteht, denn die benötigten Zugkriechdaten sind für viele 
Kunststoffe in Werkstoffdatenbanken hinterlegt. Die Bestimmung der Versuchsparameter 
geschieht vollautomatisiert durch einen implementierten Softwareprototyp mit grafischer 
Nutzeroberfläche. 
 
Das Materialmodell wird erweitert, um basierend auf der Änderung des freien Volumens und 
einer Modifizierung des Zeit-Temperatur-Verschiebungsprinzip die Temperaturabhängigkeit 
des mechanischen Langzeitverhaltens zu beschreiben. Bei der Bestimmung der zusätzlichen 
Modellparameter werden hierfür lediglich temperaturabhängige Kurzzeitkriechversuche über 
2-5 Stunden benötigt, so dass auch hierfür der zusätzliche experimentelle Aufwand so gering 
wie möglich gehalten wird.  
 
Die Validierung des Ansatzes geschieht sowohl anhand von uniaxialen Zugkriechversuchen 
bei unterschiedlichen Lasten und Temperaturen, als auch an Biaxialversuchen bei verschiede-
nen Lasten. Auch Langzeitkriechversuche an zwei verschiedenen Probebauteilen werden zur 
Validierung verwendet, um eine Aussage über die Beschreibung des Langzeitverhaltens bei 
mehrachsiger Last zu erhalten. Es wird gezeigt, dass für die drei untersuchten Werkstoffe PP, 
PMMA und PC bei allen Validierungsversuchen sehr gute Ergebnisse erzielt werden können. 
Sowohl die Lastabhängigkeit als auch die Temperaturabhängigkeit können über einen weiten 
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Bereich abgebildet werden. Auch der Einfluss der physikalischen Alterung kann prinzipiell in 
das Modell implementiert werden.  
 
Im letzten Kapitel wird zudem ein Ansatz zur Generierung von Langzeitkriechdaten aus 
Kurzzeitversuchen vorgestellt. Dieser Ansatz erlaubt es, nur anhand von DMTA-Messungen 
und Kurzzeitkriechversuchen bei verschiedenen Lasten lastabhängige Langzeitkriechkurven 
zu erzeugen. Falls keine Langzeitkriechkurven für den entsprechenden Werkstoff vorliegen, 
können die Modellparameter anhand der so generierten Langzeitkriechkurven bestimmt wer-
den, ohne dass ein zu großer zusätzlicher Versuchsaufwand entsteht.  
 
Zusammenfassend wird ein Ansatz generiert, der durch werkstoffgerechte Annahmen eine 
Bestimmung des last- und temperaturabhängigen Langzeitverhaltens von thermoplastischen 
Kunststoffen auf der Basis von Zugkriechdaten erlaubt. Zudem können auch Alterungsein-
flüsse über den entwickelten Ansatz berücksichtigt werden. Alle drei Einflussfaktoren werden 
über die Änderung des freien Volumens beschrieben. In weiterführenden Arbeiten ist die 
Möglichkeit zu untersuchen, inwiefern der Einfluss von weiteren Einflussfaktoren über die 
Änderung des freien Volumens beschrieben werden kann. Eine Möglichkeit wäre zum Bei-
spiel der Feuchteeinfluss. Die Abhängigkeit von Feuchteaufnahme und freien Volumen wird 
in mehreren Veröffentlichungen beschrieben, so dass unter Umständen auch dieser Einfluss 
mit dem entwickelten Ansatz erfasst werden kann.  
 
 
Abbildung 9.1: Funktionsweise des entwickelten Ansatzes 
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Im nächsten Schritt ist das Materialmodell auf finite Dehnungen zu erweitern. Da bei Lang-
zeitkriechversuchen in der Regel keine allzu großen Dehnungen auftreten, wird diese Erweite-
rung in der vorliegenden Arbeit zunächst nicht vorgenommen. Dennoch ist gerade bei hohen 
Temperaturen, bei denen auch höhere Dehnungen auftreten, eine solche Erweiterung empfeh-
lenswert.  
 
Auch im Bereich der physikalischen Alterung bestehen gerade bei den teilkristallinen Werk-
stoffen noch offene Fragen. Diese Werkstoffe weisen in der Regel, im Gegensatz zu vielen 
amorphen Werkstoffen, kein thermorheologisch einfaches Verhalten auf. Auch bei der Unter-
suchung der physikalischen Alterung entstehen hier Probleme durch die mehrfachen Glas-
übergangspunkte. Zudem können bei der Untersuchung dieser Werkstoffe der Einfluss der 
Nachkristallisation und der physikalischen Alterung nicht klar getrennt werden, weswegen 
hier noch weitere Untersuchungen notwendig sind. 
 
 
 
 10 Symbole und Abkürzungen 
Symbole 
 
aT  horizontaler Zeit-Temperatur-Verschiebungsfaktor 
aσ  Zeit-Spannungs-Verschiebungsfaktor 
ate  Zeit-Alterungszeit-Verschiebungsfaktor 
bT  vertikaler Zeit-Temperatur-Verschiebungsfaktor 
B  Konstante in der Doolittle-Gleichung 
Ε  Zugmodul 
Ec  Zugkriechmodul 
ER  Zugrelaxationsmodul 
E∞  elastischer Anteil der Prony-Reihe (Zug) 
Ek  Prony-Koeffizienten (Zug) 
E‘  Speichermodul 
E‘‘  Verlustmodul 
∆E  Änderung des Zugmoduls 
∆G  Änderung des Schubmoduls 
∆K  Änderung des Kompressionsmoduls 
f  Anteil des freien Volumens 
∆f  Änderung des freien Volumenanteils 
∆fT  Änderung des freien Volumens durch Temperatur 
∆fσ  Änderung des freien Volumens durch mechanische Last 
fTg  freier Volumenanteil bei der Glasübergangstemperatur 
G  Schubmodul 
G∞  elastischer Anteil der Prony-Reihe (Schub) 
Gk  Prony-Koeffizienten (Schub) 
I  Einheitstensor 
JR  Zugrelaxationsnachgiebigkeit 
Jc  Zugkriechnachgiebigkeit 
K  Kompressionsmodul 
∆L  Längenänderung 
lF  Federweg 
lges  Gesamtlänge 
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l0  Ausgangslänge 
p  Hydrostatischer Druck 
Sdev  Spannungsdeviator 
Tref  Referenztemperatur 
T  Temperatur 
Tg  Glasübergangstemperatur 
Tgl  untere Glasübergangstemperatur 
Tgu  obere Glasübergangstemperatur 
t  Zeit 
tref   Referenzzeit 
te  Alterungszeit 
∆V  Volumenänderung 
vf  freies Volumen 
v  Volumen 
αfvg  thermischer Ausdehnungskoeffizient des freien Volumens unterhalb der Glas-
  übergangstemperatur 
αfvl  thermischer Ausdehnungskoeffizient des freien Volumens oberhalb der Glas-
  übergangstemperatur 
αl  Volumenausdehnungskoeffizient oberhalb der Glasübergangstemperatur 
αg  Volumenausdehnungskoeffizient unterhalb der Glasübergangstemperatur 
αfv  Temperaturausdehnungskoeffizient des freien Volumenanteils 
αfvg  Temperaturausdehnungskoeffizient des freien Volumenanteils unterhalb Tg 
αfvl  Temperaturausdehnungskoeffizient des freien Volumenanteils oberhalb Tg 
α  Volumenausdehnungskoeffizient 
β  linearer Ausdehnungskoeffizient 
ε  Dehnung 
ε&   Dehnrate 
ε22  Dehnung in 2-Richtung 
εvol  Volumetrische Dehnung 
ε11  Dehnung in 1-Richtung 
ψ  reduzierte Zeit 
ϕ  Kriechfunktion 
ν  Querkontraktionszahl 
λ  Effektive Zeit 
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µ  Alterungsrate 
τk  Relaxationszeiten 
σ11  Spannung in 1-Richtung 
σvol  Volumetrischer Anteil des Spannungstensors 
σij  Cauchy-Spannung 
σ  Spannung 
∆σ  Spannungsänderung 
ω  Kreisfrequenz 
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Abkürzungen 
 
PP  Polypropylen 
PMMA Polymethylmethacrylat 
PC  Polycarbonat 
PBT  Polybutylenterephthalat 
POM  Polyoxymethylen 
ABS  Acrylnitril-Butadien-Styrol 
FEM  Finite Elemente Methode 
FEA  Finite Elemente Analyse 
DMTA Dynamisch-Mechanisch-Thermische Analyse 
DMA  Dynamisch-Mechanische Analyse 
DSC  Differential Scanning Calorimetry 
LPW  Lehrstuhl für Polymerwerkstoffe 
PALS  Positronen Annihilations Lebensdauer Spektroskopie 
ZTV  Zeit-Temperatur-Verschiebung 
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12 Anhang  
A 1 Programm zur automatisierten Bestimmung der Modellparameter 
Wie in Kapitel 6.6 gezeigt wird, sind einige aufwendige Umrechnungen und Approximatio-
nen notwendig, um die Modellparameter auf der Basis von Zugkriechdaten zu bestimmen. 
Die Bestimmung der Parameter wäre somit für den Einsatz in der Praxis sehr aufwendig. Im 
Folgenden wird der Aufbau eines Programms beschrieben, das eine vollautomatisierte Para-
meterbestimmung durchführt (nach [186]). 
 
Für die Implementierung eines solchen Programms muss zunächst eine geeignete Entwick-
lungsumgebung ausgewählt werden. Bei Analyse der Problemstellungen, welche die Modell-
kalibrierung und Kriechdatenauswertung mit sich bringen, zeigt sich, dass die Entwicklungs-
umgebung für 6 Punkte effiziente Lösungsmöglichkeiten anbieten muss: 
 
• Auslesen und Schreiben von Tabellen im xls-Format (Excel) aus Versuchsauswertun-
gen 
• Matrizenrechnung 
• Kurven-Approximationen von Messdaten an verschiedene Funktionen 
• 2D und 3D-Plots zur Veranschaulichung von Zwischenergebnissen 
• Modularer Aufbau 
• Einfache Graphical User Interface (GUI)-Konzepte zur Reduktion der Komplexität 
und Steigerung der Nutzerfreundlichkeit 
 
Die Software Matlab bietet sehr effiziente und leicht zu bedienende Werkzeuge für alle Punk-
te, bis auf die GUI-Konzepte. Zwar ist es möglich, grafische Oberflächen in Matlab zu gestal-
ten, diese werden aber sehr umfangreich und lassen sich nur mit viel Aufwand vordefinieren 
und zeigen dabei keine große Flexibilität. Mit der Visual Studio Umgebung von Microsoft 
lassen sich grafische Oberflächen hingegen sehr effizient und einfach erstellen, allerdings 
werden die anderen Anforderungen nicht erfüllt. Der Matlab Automation Server bietet die 
Möglichkeit der Kombination beider Umgebungen. Dieser verfügt über Programmierschnitt-
stellen, mit deren Hilfe Matlab-Skripte aus Visual Studio heraus gestartet und ausgewertet 
werden können. Daher ist die grafische Oberfläche in Visual Basic entworfen und die eigent-
lichen Routinen sind in Matlab implementiert worden. Im Anhang der Arbeit sind Screen-
shots der so erzeugten Oberfläche dargestellt. 
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Die Routine nutzt den Matlab Automation Server zur Steuerung des Programmablaufs. In 
Visual Basic wird lediglich eine grafische Oberfläche erzeugt, die die Aufrufe des Matlab 
Automation Server steuert. Die Berechnungen und Ablaufentscheidungen werden ausschließ-
lich im Matlab-Teil durchgeführt. Der Nachteil bei der Benutzung des Automation Servers 
besteht darin, dass eine Matlab-Lizenz benötigt wird, um die Routine zu verwenden. Aus die-
sem Grund wird eine zweite Variante des Programms entwickelt. Durch die Verwendung des 
Matlab Compilers kann so ein von Drittsoftware unabhängiges Programm entwickelt werden. 
 
Bei der Verwendung des Automation Servers sind grafische Oberfläche und die eigentliche 
Routine komplett voneinander getrennt. In der Oberfläche werden vor Programmstart ledig-
lich Optionen in Form von Variablen im Automation Server gesetzt, die den Ablauf der ei-
gentlichen Skripte beeinflussen. Wird der Compiler benutzt gibt es keinen Workspace mehr, 
auf den die GUI zugreifen kann, sondern lediglich ein ausführbares, selbständiges Programm. 
Die Einstellungen müssen gesetzt werden, indem die Visual Basic GUI die Optionen in einem 
vordefinierten Format in einer Textdatei ablegt, die anschließend von der kompilierten Mat-
lab-Routine ausgelesen und verarbeitet wird. 
 
Für die Anzeige der Resultate der einzelnen Zwischenschritte, sowie der Erstellung von Plots 
werden innerhalb des selbstlaufenden Matlab-Teils die Variablen in einem definierten Format 
im Arbeitsverzeichnis abgespeichert und einzelne Teilprogramme geschrieben, die diese aus-
lesen und plotten bzw. deren Werte in anschaulicher Form anzeigen.  
 
Die Erkennung eventueller Fehler oder Störungen im Programmablauf geschieht in der Au-
tomatisation Server Variante dadurch, dass die einzelnen Schritte von der grafischen Oberflä-
che ausgelöst werden und vom Automation Server eventuell auftretende Warnungen oder 
Fehler an den VB-Teil zurückgeliefert werden. Wenn die einzelnen Schritte im Matlab-Teil 
aufgerufen werden, ist eine solche Rückmeldung nicht mehr ohne weiteres möglich. Aus die-
sem Grund wird im Matlab-Teil ein Logfile geschrieben, das von der GUI ausgelesen wird 
und dadurch dem Benutzer direkte Informationen zurückliefert. Abbildung 12.1 zeigt die im-
plementierte Programmstruktur bei Verwendung des Matlab Automation Servers, Abbildung 
12.2 stellt die hier erweiterte Programmstruktur mithilfe des Matlab Compilers vor.  
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Abbildung 12.1: Programmstruktur bei Verwendung des Matlab Automation Servers 
 
Abbildung 12.2: Programmstruktur bei Verwendung des Matlab Compilers 
Durch die Kommunikation zwischen Visual Basic-Nutzeroberfläche und Matlab-Routinen 
ergibt sich der in Abbildung 12.2 gezeigte Programmaufbau. Auch wenn sich der Aufbau ei-
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ner grafischen Nutzeroberfläche in Matlab wesentlich aufwendiger und unflexibler gestaltet 
als in Visual Basic, kann die Komplexität des Programmaufbaus nochmal erheblich reduziert, 
da alle Funktionen matlabintern bzw. über den Matlab Automation Server gesteuert werden. 
Aus diesem Grund wurde auch eine reine solche Variante implementiert. Der Programmauf-
bau ist in Abbildung 12.3 dargestellt.  
 
Abbildung 12.3: Funktionsweise des komplett in Matlab implementierten Softwareprototypen 
Alle Programmkonzepte lesen Zugkriechdaten im .xls-Format ein. Für jedes Lastniveau ist 
ein gesondertes Arbeitsblatt erforderlich, welches in der Bezeichnung die zugehörige Span-
nung in MPa trägt. Im jeweiligen Arbeitsblatt stehen in der ersten Spalte die Zeiten in Stun-
den, in der zweiten die jeweils zugehörigen Modulwerte in MPa (s. Abbildung 12.8). Weiter-
hin wird der Kurzzeit-Zugmodul benötigt. Die Ausgabedatei mit den Modellparametern für 
das FEA-Programm wird dann vom Programm automatisch generiert. Die grafische Nutzer-
oberfläche des Programms ist in Abbildung 12.4 bis Abbildung 12.7 dargestellt. 
  
  
Abbildung 12.4: Start-Dialog 
Abbildung 12.5: Status-Fenster 
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Abbildung 
 
  
12.6: Optionen im Experten-Modus 
 
Abbildung 12.7: Details zu Schritt 10 
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Abbildung 12.8: Beispiel für das Input-Format der Kriechdaten 
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A 2 Ablaufdiagramme für die Modellkalibrierung 
Automatisch 
oder manuell?
Fritsch aktiviert
Kalibrierung über ν0
ν0 über Näherungsformel berechnen
Automatische Erkennung des 
geeigneten Approximations-Modus
Auswahl der Kriechdaten-Datei
Automatisch
Auswahl Fritsch Ja/Nein
Auswahl ν0 oder ν∞
ν0 bzw ν∞ angeben
Auswahl Approximations-
Modus
Auswahl lastabhängige 
Prony-Koeffizienten Ja/Nein
Auswahl der Kriechdaten-
Datei
Manuell
Kriechdaten einlesen
Berechnung des 
spannungsabhängigen 
Kompressionsmoduls 
mithilfe von ν0 oder ν∞
Berechnung des Verlaufs 
der Querkontraktionszahl
Umrechnung der 
Kriechkurven in 
Relaxationskurven
Berechnung und Kurven-
Approximation des 
Kompressionsmoduls in 
Abhängigkeit der 
volumetrischen Dehnung
Berechnung des 
Schubmoduls in 
Abhängigkeit der 
volumetrischen Dehnung
Bestimmung und Kurven-
Approximation von G∞ in 
Abhängigkeit des 
gewählten Fit-Modus
Bestimmung und Kurven-
Approximation von G∞
Berechnung von G-G∞
Prony-Fit für G-G∞ bei 
niedrigster Dehnung
Prony-Fits für alle weiteren 
Dehnungen bei konstanten 
Relaxationszeiten
Temperatur-
Kalibrierung?
Temperaturkalibrierung 
durchführen
ja
Ausgabe der 
Materialparameter und der 
Umat-Datei
 
Abbildung 12.9: Ablaufdiagramm für das Programm zur Parameterbestimmung 
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Abbildung 12.10: Programmablauf bei der Bestimmung der temperaturabhängigen Modellparameter 
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Abbildung 12.11: Programmablauf bei der Generierung von Langzeitdaten aus Kurzzeitdaten 
  
  171 
A 3 Fehlerminimierung bei der Umrechnung von Kriech- in Relaxationsdaten 
Die Kalibrierung des Modells aus Kriechdaten erfordert deren Umrechnung in Relaxations-
kurven. Da das Verhalten eines Werkstoffes im Kriechversuch ein anderes ist als das Verhal-
ten im Relaxationsversuch, wird, wie in 6.5 beschrieben, der Fehler-
Minimierungsalgorithmus nach Fritsch [158] und Schwarzl [157] angewendet. Im Folgenden 
werden nun uniaxiale Zugversuche von Makrolon 2805, Hostaform C9021 und Bayblend T85 
betrachtet. Mithilfe der Routine wird das Modell für den jeweiligen Werkstoff mit und ohne 
den Fehler-Minimierungs-Algorithmus kalibriert und eine Simulation durchgeführt. 
 
Makrolon 2805 
Die Kriechdaten für die Kalibrierung werden aus der CAMPUS-Datenbank entnommen. Die 
betrachteten Laststufen liegen bei 5, 15 und 25 MPa. Abbildung 12.14 zeigt die so gewonne-
nen Simulationsergebnisse. 
 
Abbildung 12.12: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Makrolon 2805 (5 MPa, 23°C) 
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Abbildung 12.13: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Makrolon 2805 (15 MPa, 23°C) 
 
Abbildung 12.14: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Makrolon 2805 (25 MPa, 23°C) 
Es zeigt sich, dass die Verwendung des Fehlerminimierungs-Algorithmus fast keine Verände-
rung der Simulationsergebnisse bewirkt. Sowohl mit als auch ohne die Anpassung der 
Kriechdaten wird eine hinreichend gute Beschreibung des realen uniaxialen Kriechversuchs 
möglich. Die maximale Abweichung zwischen beiden Simulationsvarianten liegt bei 0,6%. 
Die maximale zu erwartende Abweichung beträgt gemäß der Werte aus Tabelle 6.1 ca. 1%.  
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Hostaform C9021K 
Die Kriechdaten für diesen Werkstoff stammen aus der CAMPUS-Datenbank. Die betrachte-
ten Laststufen liegen bei 5,15 und 20 MPa. Abbildung 12.18 zeigt die so gewonnenen Simula-
tionsergebnisse für den uniaxialen Zugversuch. 
 
Abbildung 12.15: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Hostaform C9021K (5 MPa, 23°C) 
 
Abbildung 12.16: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Hostaform C9021K (10 MPa, 23°C) 
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Abbildung 12.17: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Hostaform C9021K (25 MPa, 23°C) 
 
 
Abbildung 12.18: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Hostaform C9021K (30 MPa, 23°C) 
Erneut bewirkt die Verwendung des Fehlerminimierungs-Algorithmus nach Fritsch keine we-
sentliche Änderung der Simulationsergebnisse. In beiden Fällen ergibt sich eine hinreichend 
genaue Beschreibung der Kriechdaten mithilfe des verwendeten Materialmodells. Die maxi-
male Abweichung zwischen beiden Simulationsvarianten beträgt 6,7% bei der größten Span-
nung. Dieser Wert ist klein gegenüber dem Fehler zwischen Simulation und Versuch von ca. 
17%, jedoch deutlich größer als der zu erwartende maximale Fehler laut Tabelle 6.1 von 
1,3%. 
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Bayblend T85 
Die Kalibrierung erfolgt mithilfe von Langzeitkriechdaten aus der CAMPUS-Datenbank. Die 
simulierten Laststufen liegen bei 5, 15, 25 und 30 MPa. Abbildung 12.22 zeigt die so gewon-
nenen Simulationsergebnisse für den uniaxialen Zugversuch. 
 
Abbildung 12.19: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Bayblend T85 (5 MPa, 23°C) 
 
 
Abbildung 12.20: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Bayblend T85 (15 MPa, 23°C) 
 
0
500
1000
1500
2000
2500
1 10 100 1000 10000 100000
E
[M
P
a
]
t[h]
5MPa
5MPa Sim Fritsch
5MPa Sim
0
500
1000
1500
2000
2500
1 10 100 1000 10000 100000
E
[M
P
a
]
t[h]
15MPa
15MPa Sim Fritsch
15MPa Sim
176 
 
Abbildung 12.21: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Bayblend T85 (25 MPa, 23°C) 
 
Abbildung 12.22: Uniaxialer Zugversuch mit Simulationsergebnissen mit und ohne Verwendung des Fritsch-
Algorithmus für Bayblend T85 (30 MPa, 23°C) 
Auch bei diesem Blend-Werkstoff kann kein wesentlicher Einfluss des Fehler-Minimierungs-
Algorithmus nachgewiesen werden. Die maximale Abweichung zwischen beiden Simulati-
onsverfahren beträgt 2,5%. Sie ist deutlich kleiner als die maximale Abweichung zwischen 
Simulation und Versuch von ca. 9%, liegt jedoch im erwarteten Bereich gemäß Tabelle 6.1 
(~2,6%). 
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Zusammenfassung 
Die Untersuchung des Einflusses des Fehlerminimierungs-Algorithmus im uniaxialen Lastfall 
zeigt, dass die jeweiligen Korrekturfaktoren die Daten in der Regel nicht signifikant verän-
dern. Die Abweichung zwischen beiden Simulationsvarianten ist immer deutlich kleiner als 
die Abweichung zwischen Simulationen und Versuch. Dies wird für drei verschiedene Werk-
stofftypen (teilkristallin, amorph und Blend) nachgewiesen. Die Abweichung zwischen simu-
liertem und erwartetem Fehler ergibt sich vor allem dadurch, dass die Fehler, die durch die 
Kurvenapproximationen bei der Modellkalibrierung entstehen, deutlich größer sind als der 
Einfluss der Korrekturfaktoren. Laut [158] ist der Einfluss des Korrektur-Faktors erst ober-
halb der Glasübergangstemperatur signifikant, da dann die Steigungen der Kriechkurven in 
der Regel deutlich höher sind. Allgemein wird die Verwendung des Fehler-Minimierungs-
Algorithmus dennoch empfohlen, da er für Kriechkurven mit hoher Steigung eine Verbesse-
rung darstellt, ansonsten zumindest keine wesentliche Verschlechterung bewirkt. 
A 4 Einfluss der Querkontraktionszahl 
In Abschnitt 6.6 wird dargelegt, dass zur Berechnung des Kompressionsmoduls sowohl die 
Langzeit-Querkontraktionszahl ν∞ als auch die Kurzzeit-Querkontraktionszahl ν0 herangezo-
gen werden kann. Dies wird damit begründet, dass die Querkontraktionszahl für kurze Zeiten 
bei ca. 0,33, für lange Zeiten zwischen 0,45 und 0,5 liegt. In der Näherungsformel wird dann 
entweder der Modul für die kürzeste bekannte Zeit oder die längste bekannte Zeit eingesetzt 
und so eine Abschätzung für den genauen Anfangs- bzw. Endwert getroffen. Im Folgenden 
werden nun uniaxiale Zugversuche mit Hostaform C9021K, Makrolon 2805 und Bay-blend 
T85 betrachtet. Simulationen werden unter Verwendung von ν0 und ν∞ durchgeführt und mit 
den realen Ergebnissen verglichen. 
Makrolon 2805 
Das Modell wird mithilfe von Langzeitkriechdaten aus der CAMPUS-Datenbank kalibriert, 
die betrachteten Laststufen liegen bei 5, 15 und 25 MPa. 
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Abbildung 12.23: Simulierter und gemessener Kriechmodul von Makrolon 2805 (5 MPa, 23°C) 
 
Abbildung 12.24: Simulierter und gemessener Kriechmodul von Makrolon 2805 (15 MPa, 23°C) 
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Abbildung 12.25: Simulierter und gemessener Kriechmodul von Makrolon 2805 (25 MPa, 23°C) 
Der Einfluss der Wahl zwischen ν∞ und ν0 hat für Makrolon offensichtlich keinen relevanten 
Einfluss. In beiden Fällen lässt sich eine gute Wiedergabe der Versuchsergebnisse beobach-
ten. Die maximale Abweichung zwischen beiden Simulationsvarianten liegt bei 1,5%. 
Hostaform C9021K 
Die Modellkalibrierung erfolgt mithilfe von Langzeitkriechdaten, die der CAMPUS-
Datenbank entnommen werden. Die betrachteten Laststufen liegen bei 5, 15, 25 und 30 MPa. 
Abbildung 12.29 zeigt die Ergebnisse der Simulationen. 
 
 
Abbildung 12.26: Gemessener und simulierter Kriechmodul von Hostaform C9021K (5 MPa, 23°C) 
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Abbildung 12.27: Gemessener und simulierter Kriechmodul von Hostaform C9021K (15 MPa, 23°C) 
 
 
Abbildung 12.28: Gemessener und simulierter Kriechmodul von Hostaform C9021K (25 MPa, 23°C) 
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Abbildung 12.29: Gemessener und simulierter Kriechmodul von Hostaform C9021K (30 MPa, 23°C) 
Auch hier ist, vor allem bei niedrigen Spannungen, kein signifikanter Einfluss der Wahl von 
ν∞ bzw. ν0 zur Modellkalibrierung zu erkennen. Jedoch gibt bei höheren Spannungen die mi-
thilfe von ν∞ kalibrierte Simulation den Verlauf der gemessenen Kurve etwas besser wieder. 
Die maximale Abweichung zwischen beiden Simulationsvarianten liegt ca. bei 5%, die ma-
ximale Abweichung zwischen Simulation und Messung bei 17%. 
Bayblend T85 
Das Modell wird mithilfe von Langzeitkriechdaten aus der CAMPUS-Datenbank kalibriert. 
Die Ergebnisse der anhand dieser Kalibrierung durchgeführten Simulationen sind in Abbil-
dung 12.32 für die betrachteten Laststufen bei 5, 15 und 25 MPa dargestellt. 
 
Abbildung 12.30: Gemessener und simulierter Kriechmodul von Bayblend T85 (5 MPa, 23°C) 
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Abbildung 12.31: Gemessener und simulierter Kriechmodul von Bayblend T85 (15 MPa, 23°C) 
 
Abbildung 12.32: Gemessener und simulierter Kriechmodul von Bayblend T85 (25 MPa, 23°C) 
Beide Varianten fallen hier annähernd zusammen. Es lässt sich also kein signifikanter Unter-
schied feststellen. Die maximale Abweichung beider Simulationsvarianten beträgt 2,5%, die 
maximale Abweichung zwischen Simulation und Versuch liegt bei ca. 15%. 
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Folgerung 
Bei Untersuchung eines teilkristallinen und eines amorphen Werkstoffes sowie der Betrach-
tung eines Blends konnte kein signifikanter Einfluss der Wahl zwischen ν∞ und ν0 festgestellt 
werden. Die Abweichung zwischen beiden Varianten ist klein gegenüber der maximalen Ab-
weichung zwischen Simulation und Versuch. Die Wahl der zur Kalibrierung herangezogenen 
Querkontraktionszahl beeinflusst das Ergebnis weitaus weniger stark als die Kurvenapproxi-
mationen bei der Kalibrierung. Allgemein kann jedoch angenommen werden, dass die Ver-
wendung von ν∞ nur dann zulässig ist, wenn der vorliegende Zeitraum groß genug ist, um eine 
Konvergenz der Querkontraktionszahl gegen den Bereich zwischen 0,45 und 0,5 zu beobach-
ten. In den hier betrachteten Fällen war dies nach 10.000 h stets der Fall. Sollten deutlich kür-
zere Zeitbereiche bei der Modellkalibrierung vorliegen, so empfiehlt sich die Verwendung 
von ν0. 
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